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Introduction

Depuis les années 1960, l'industrie de la microélectronique n’a cessé de prospérer,
grace a I’augmentation des performances des systemes CMOS liée a la réduction de la taille
des composants les constituant. Cependant, cette stratégie dite de « downscaling » atteint
actuellement des limites intrinseéques, la fréquence de fonctionnement des puces est limitée
par le temps de transit de ’information dans les liaisons métalliques qui connectent les
différentes unités des processeurs entre elles. Les besoins croissants en débit d’information
incitent a remplacer a terme les interconnexions métalliques par des interconnexions optiques
basés sur des matériaux III-V, dans lesquelles 1’information est transportée par la lumicre, et
ou les temps de transit du signal sont beaucoup plus courts. La réalisation de telles
interconnections optiques a stimulé les recherches visant a développer des procédés fiables

d’intégration de III-V sur Si.

Par ailleurs, les semiconducteurs III-V et Ge présentent des propriétés tres
intéressantes pour les applications dans le domaine du photovoltaique, du fait de leur
rendement d’absorption de lumiére important. Des cellules photovoltaiques de type Ge/Ill-V
existent, mais leur colt trop élevé les rend incompatibles avec des applications « grand
public ». L’intégration monolithique de I1I-V ou Ge sur Si permettrait de réduire sensiblement
le coit de fabrication des cellules III-V ou Ge en diminuant le colt du substrat, et constituerait

un pas vers la démocratisation des applications solaires a fort rendement.

D’un point de vue technologique, 1’hétéroépitaxie directe de matériaux III/V ou de Ge
sur Si n’est pas aisée du fait du fort désaccord paramétrique et de la différence de structure
cristalline entre les matériaux. Depuis une vingtaine d’années, de nombreuses stratégies ont
été développées pour contourner ces difficultés. On en distingue deux grands types : 1’épitaxie
directe et le report. La voie d’épitaxie directe s’efforce de diminuer la densité de dislocations
émergentes et de défauts dans la couche épitaxiée par des méthodes utilisant des substrats
désorientés, des stratégies de recuit et d’insertion de superréseaux contraints. La littérature
montre que la densité de dislocations peut ainsi étre réduite jusqu’a environ 10°cm™, ce qui

reste quand méme trop €levé pour des applications en microélectronique. Quant aux solutions
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reposant sur des technologies de report associées a une étape de type Smart Cut ', elles
fournissent d’excellents résultats en termes de qualité du matériau épitaxi¢, mais n’offrent pas
la souplesse de I’hétéroépitaxie, et induisent des colts nettement supérieurs liés a leur

complexité technologique.

C’est dans ce contexte que se situe cette these, dont I’objectif principal est de proposer
et d’étudier une solution qui consiste a intégrer de manic¢re monolithique des hétérostructures
III-V et Ge sur Si en utilisant des couches tampons d’oxydes, pour des applications dans les
domaines de la microélectronique et du photovoltaique. Ce choix fait suite aux études
pionniéres et controversées menées dans les années 2000 par Motorola, qui indiquent qu’il est
possible d’intégrer des MESFETs a base de GaAs sur Si en utilisant un buffer de SrTiOs
(STO). Une des idées qui sous-tendent ce travail de thése est de reprendre les concepts de
Motorola, dont la production scientifique (essentiellement des brevets) est uniquement axée
sur les performances composant, et de les analyser de manicre scientifique. Nous avons
concentré notre travail sur trois systémes: InP/STO/Si(001), InP/Gd,Os/Si(111) et
GaAs/STO/Si(001).

Ce manuscrit s’articule autour de quatre chapitres. Le Chapitre I est destiné a identifier

le contexte ainsi que les enjeux scientifiques de la these.

Les principes de 1’épitaxie des systémes semiconducteur/oxyde par jet moléculaire, les
méthodes d’élaboration que nous avons choisies pour notre étude, seront présentés dans le
Chapitre II. Nous y détaillerons aussi les différents ¢léments des techniques expérimentales

employées.

Le chapitre III concerne 1’étude expérimentale de la croissance des semiconducteurs
sur oxyde. Des études du mode de croissance du semiconducteur, de I’accommodation du
désaccord paramétrique et des relations d’épitaxie sont notamment détaillées. Nous
présentons ensuite [’influence des conditions de croissance sur [’orientation du

semiconducteur ainsi que sur la formation des macles lors de la croissance.

Le chapitre IV est consacré a 1’é¢tude des propriétés structurales et optiques
d’hétérostructures a base d’InP épitaxiées sur oxyde/Si. Nous y montrons notamment qu’il est

possible d’obtenir des couches d’InP(001) sur STO/S1(001) de bonne qualité. Nous présentons




[ntreduction

ensuite une étude des propriétés structurales et optiques d’hétérostructures a puits quantique
d’InAsP inclus dans une matrice d’InP elle-méme ¢épitaxiée sur STO/Si(001). Nous
présentons enfin quelques résultats concernant 1’étude d’une structure laser a microdisque a

base d’InP épitaxié sur STO/Si(001).
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I.1) Contexte historique

Le concept d’épitaxie a été introduit en 1928 par Louis Royer ['! dans le but de
formaliser la description de la croissance spontanée de minéraux cristallins. Dans sa définition
originelle, I’épitaxie est un « phénomene d'orientation mutuelle de cristaux de substances
différentes di a des analogies étroites dans l'arrangement des atomes des faces communes ».
Par extension de cette définition, la croissance épitaxiale consiste donc a déposer sur un
substrat cristallin un matériau lui aussi cristallin présentant une orientation compatible a celle
du substrat. Royer précise que « 'épitaxie n'est possible que s'il existe une maille plane,
simple ou multiple, quasi identique en forme et en dimensions dans les deux réseaux et si les
ions du cristal orienté, qui remplacent ceux du cristal support dans la croissance, sont de
méme signe qu'eux » 1. Cet énoncé résume les conditions nécessaires pour que la croissance

épitaxiale soit possible, a savoir :

o la compatibilité cristallographique entre le matériau et le substrat

o la compatibilité chimique entre le matériau et le substrat

Etudier un systéme ¢épitaxial revient donc essentiellement a étudier 1’hétérogénéité
cristallographique et chimique entre un matériau déposé et son substrat, et la maniére dont
cette hétérogénéité est « accommodée », c'est-a-dire la maniere dont le systéme se réorganise
a Dinterface et/ou en volume pour minimiser son énergie totale, dans la limite des
configurations cinétiquement accessibles. Stranski et Krastanov ', puis Frank van der Merwe
et Matthews **! ont fixé le cadre théorique et notamment thermodynamique permettant de
décrire 1’épitaxie. Ces modeles ont essentiellement été testés sur des systémes de matériaux

métalliques [,

Dans les années 1960, avec 1’avénement de la microélectronique silicium, 1’épitaxie
est devenue peu a peu un enjeu important dans I’industrie. Cette évolution a drainé
d’importants progrés scientifiques et technologiques, notamment avec I’invention de
I’épitaxie par jets moléculaires (MBE) en 1968 par A.Y. Cho et J. Arthur des laboratoires Bell
et des techniques de condensation de vapeur chimique (CVD) dans les années 70 et 80. En
parallele, les recherches se sont focalisées sur un nombre restreint de systémes, impliquant

notamment les semiconducteurs IV-IV dédiés a la microélectronique, et les semiconducteurs

i
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HI-V et II-VI dédiés a I'optoélectronique (méme si un certain nombre de recherches ont
concerné d’autres systémes, comme les métaux/Si et la croissance des oxydes dit fonctionnels,
essentiellement sur substrat de SrTiO;). Ce resserrement thématique autour de systémes
finalement trés homogeénes en termes de propriétés cristallographiques et chimiques a permis
d’atteindre un contrdle de la croissance proche de la perfection. Néanmoins, il a fait quelque
peu perdre de vue I’existence d’autres systemes plus hétérogénes dont 1’étude a été quasiment
abandonnée jusqu’a trés récemment. Ainsi, le paradigme de la croissance contrainte selon
lequel un matériau désaccordé subit inévitablement une déformation élastique aux premiers
stades de la croissance, et qui exclut toute possibilit¢ de croissance épitaxiale pour des
désaccords paramétriques supérieurs a quelques pourcents, est aujourd’hui trés souvent

considéré comme incontournable.

1.2) Applications des systemes semiconducteurs/oxydes/Si

Les évolutions récentes de la microélectronique conduisent un nombre croissant de
laboratoires a reconsidérer 1’épitaxie des systémes trés hétérogénes. Un certain nombre
d’applications potentielles de 1’épitaxie de matériaux trés différents, combinant notamment

des semiconducteurs et des oxydes cristallins sur silicium, sont décrits dans cette partie.

1.2.1) Les oxydes épitaxiés sur silicium

Le constat que la stratégie de réduction d’échelle « downscaling », qui a jusqu’a
maintenant permis d’augmenter a un rythme extrémement rapide les performances des
systetmes CMOS intégrés, va se heurter dans un avenir proche aux limitations physiques
intrinséques au couple silicium/silice est aujourd’hui unanime. L’intégration de matériaux
alternatifs dans les filiéres silicium devient un impératif pressant, ce qui réactive les
recherches sur ’épitaxie de matériaux hétérogénes. L’un des exemples les plus frappants de

cette évolution est le développement récent et rapide de I’épitaxie d’oxydes cristallins sur Si.

I1.2.1.a) Oxydes de forte constante diélectrique «high-K»

L’interface entre la silice SiO, (oxyde natif du silicium) et le silicium Si présente

d’excellente propriétés électroniques, du fait de la trés faible densité d’états électroniques

©z
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d’interface. La silice est donc traditionnellement utilisée comme oxyde de grille des
transistors a effet de champ dans la technologie CMOS. Au fil des années, la miniaturisation
de la technologie MOSFET (Metal-Oxide-Semiconductor Field Effect Transistor) a permis
d’augmenter drastiquement la densité d’intégration et les performances des circuits intégrés.
Toutefois, la diminution de la longueur de grille des transistors impose une réduction des
autres parametres géométriques et notamment de 1’épaisseur de 1’oxyde de grille SiO,. Les
¢épaisseurs de silice trés faibles (~1nm) actuellement mises en jeu conduisent a de forts
courants de fuite [”)] limitant le fonctionnement des circuits. L'ITRS considére ainsi que la

silice ne pourra plus étre utilisée au dela du nceud technologique 65 nm

, et qu’elle devra
alors étre remplacée par des oxydes de plus forte permittivité € de type high-K (HfO,, LaAlOs,

Gd,0s3) pour les nceuds suivants. Etant donné que la capacité de I'oxyde de grille est
proportionnelle a la constante dié¢lectrique de I’oxyde et inversement proportionnelle a son
épaisseur, pour deux structures de capacité équivalente (Figure I.1), I’épaisseur physique
d’oxyde high-K est plus importante que celle de la silice, permettant théoriquement une

réduction sensible des courant de fuites pour une méme valeur de capacité diélectrique.

Structures de capacité

i equivalente N

tsioz I t High-k

(EOT)

Figure I-1 : A capacité équivalente, un stack de grille CMOS présente une épaisseur physique d’oxyde plus

grande avec un high-x qu’avec du SiO,.

Le remplacement de la silice par un oxyde high-K dans les technologies CMOS a initié

et motivé de nombreuses recherches concernant la croissance d’oxyde high-K sur Si a partir
de la fin des années 90 et du début des années 2000. Les stratégies reposant sur 1’utilisation
d’oxydes amorphes (composés a base de HfO,) semblent pour I’instant étre plus efficaces,

INTEL a méme intégré le HfO, amorphe dans sa derniére génération de processeurs
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commerciaux a 1’aide d’un procédé technologique modifié. Il n’en reste pas moins que les
recherches étudiant la croissance cristalline d’oxydes high-K sur silicium a ouvert la voie a un

champ d’applications potentielles vaste et prometteur, suscitant un intérét académique et

industriel toujours croissant.

1.2.1.b) Les oxydes fonctionnels

Les oxydes dits fonctionnels, issus notamment de la famille des pérovskites (SrTiOs,
BrTiO;, BaSrTi, BiFeOs, PbZrTiO;) possédent des propriétés physiques intéressantes : ils
peuvent ¢étre ferromagnétiques, ferroélectriques, piézoélectriques, supraconducteurs,
semiconducteurs ou métalliques, ce qui permet d’envisager leur utilisation pour des
applications variées. La proximité cristallographique de ces matériaux permet de les combiner
entre eux de manicre épitaxiale pour fabriquer des hétérostructures nouvelles aux propriétés
physiques innovantes, ce qui permet d’envisager la réalisation de fonctionnalités
particuliérement intéressantes pour différentes applications : Transistors a effet de champ
(FET) ), Mémoires volatiles (RAM) ', systémes Micro-Electro-Mécaniques (MEMS) [t
spintronique (spinFET), capteurs piézoélectriques !'*!. Ces oxydes sont actuellement fabriqués
sur substrat de STO, mais ces substrats sont incompatibles avec des applications industrielles

du fait de leur qualité structurale médiocre et leur taille limitée.

En proposant un procédé permettant de faire croitre du STO sur Si en 1998, R.A.
McKee ' a ouvert la voie & I’intégration de ces fonctionnalités sur Si et & leur combinaison
avec les systémes CMOS standard. L’¢tude de la croissance de ces oxydes sur Si constitue un
domaine de recherche naissant et extrémement prometteur suscitant 1’intérét d’un nombre

croissant d’industriels et de laboratoires académiques.

1.2.2) III-V et Ge épitaxiés sur Si

L’intégration de semiconducteur III-V et Ge sur silicium est un enjeu majeur de
I’hétéroépitaxie qui a donné lieu a de nombreuses recherches depuis plus de vingt ans.
L’objectif de notre travail était d’explorer une nouvelle voie basée sur 1’utilisation de couches
tampons d’oxydes/Si pour réaliser cette intégration. En effet, un procédé fiable d’intégration

de III-V et de Ge sur Si pourrait non seulement réaliser le lien entre les domaines de la micro-

4
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et de I’optoélectronique, mais aussi ouvrir de nouvelles voies pour des applications en
photovoltaique. Dans cette section, nous présentons trois domaines d’applications importants
quun procédé efficace de croissance ¢épitaxiale de III-V et de Ge sur Si pourrait

révolutionner :

o L’intégration de fonctionnalités optoélectroniques sur Si.
o Les cellules photovoltaiques.

o Les systtmes CMOS a base de matériaux de haute mobilité électronique.

1.2.2.a) Intégration de fonctionnalités optoélectroniques sur Si

Les semiconducteurs I1I-V (GaAs, InAs, InP) ' présentent un gap direct qui les rend
incontournables pour les applications en optoélectronique. Plusieurs filiéres optoélectroniques
basées sur ces matériaux se sont donc développées notamment dans les années 70 et 80. Les
substrats III-V sont cependant relativement cotiteux et de taille limitée. Le développement
d’une filiére III-V sur Si constituerait donc un avantage économique notoire. Par ailleurs, la
miniaturisation des transistors dans les circuits intégrés, déja évoquée plus haut, pose de
nouveaux défis ') associés a la saturation en débit et a I’échauffement des interconnexions
métalliques utilisées dans les procédés standard. Pour surmonter ce probléme, le
remplacement des interconnexions métalliques par des interconnexions optiques associé a des
dispositifs optoélectroniques (LED M laser et photodétecteur ') basés sur des matériaux
II-V a été proposée dans les années 80 !'"®). Dans des puces contenant des interconnexions
optiques, des circuits ou des composants sur le méme substrat (Si) sont connectés par les
guides optiques (Figure 1.2). La réalisation de telles interconnections optiques a stimulé les
recherches visant a développer des procédés fiables d’intégration de III-V sur Si. Ces

recherches seront décrites dans la suite.

|cs/ ICG/ |c,/ |cs/
| / | / | / | /

il |cz/ |cs/ |c4/

Substrat de Si

Figure I-2 : Description schématique de liens optiques a base de III-V intégrés sur Si
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1.2.2.b) Les cellules photovoltaiques

Les cellules photovoltaiques les plus répandues sont constituées principalement de
silicium et plus rarement d’autres semiconducteurs (CulnSe,, CulnGaSe,, CdTe, GaAs, etc.).
Dans ce domaine d’application grand public, le colt de fabrication est un élément clé. Le
rendement de conversion de cellules photovoltaiques basées sur différents matériaux est
présenté sur la Figure 1.3 '”): le rendement typique de cellules solaires a base de Si est ~17%.
Pour les cellules a base d’InP ou GaAs, il peut atteindre 25%, et méme 41.6% pour des
cellules de type multijonction %, Ce type de cellule domine le marché de niche spatial '/,
mais est incompatible avec le marché « grand public » du fait de colits de fabrication trop
¢levés. Un procédé d’intégration de semiconducteurs III-V sur Si permettrait de réduire
sensiblement le cotlit de fabrication des cellules III-V, et constituerait une premiere étape vers

des applications solaires grand public pour ces matériaux.

307 T=300 K
e\o, o5 GaAs
= 25 -
@ mp_ O cge Ga,As,P
‘S O
8 20 ] si
S 20 4
i O cds
o
15 =
| 1 1 1 1
10 14 1.8 22 26

Largeur de bande interdite E; (eV)

Figure I-3 : Rendement de conversion de cellules photovoltaiques basées sur différents matériaux

1.2.2.c) Les systemes CMOS a base de matériaux a haute mobilité

Dans un transistor MOS, la puissance consommée P, et le courant de I’état ‘on’

cosom

I, s’écrivent 71 ;

Equation I-1 : Poson = Cy WDDz +1, o™ Wpp +1 Sfuit o

Equation I-2 : L,=N,,) @ (V) =C, (Vo =V, ) (V)

on g
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ou f est la fréquence d’opération, C, , est la capacité de charge, /, est le courant de drain.
V,pest la tension de I’état ‘on’. Quand la tension de grille V,; égale la tension de seuil V,,, S

est la pente sous le seuil , 7

s ©st le courant de fuite total, y compris le courant de fuite de

grille et de jonction, N, est la concentration de porteur sur le surface induite, C, est le

my

capacité de grille, et v est la vitesse effective.

D’apres I’Equation 1.1, la réalisation de MOSFET a faible consommation requiert des

petites valeurs de V,, ,S et I, et des grandes valeurs de V, . Ces conditions sont

Sfuit
contradictoires avec l’obtention de fortes valeurs de 7/ . Pour les applications CMOS,
I’utilisation de canaux de haute mobilit¢ permet d’améliorer remarquablement le compromis

entre /[, et P . Le tableau 1.1 donne la mobilité des porteurs de charge, les énergies de

bande interdite et les affinités électroniques de Si, Ge et des III-V. Les semiconducteurs I1I-V
et Ge se révelent potentiellement trés intéressants pour les canaux des MOSFET par rapport
au Si du fait de la forte mobilité des porteurs de charge dans ces matériaux, qui permet d’avoir

le méme /,, mais utilisant un Vpp plus petit ou un T,y plus grand, ce qui conduit a une forte

réduction de la puissance consommée d’apres I’Equation 1.2. Par ailleurs, le GaAs et InP, du

fait de leur énergie de bande interdite supérieure a celle du Si, permettent d’améliorer le 7,

sans augmenter le courant de fuite 7, .

Si Ge GaAs InSb InP
Largeur de bande interdite 112 0.66 142 017 135

Eg (eV)
Affinité Electronique 4.0 4.05 4.07 459 438

x (eV)
Mobilité des trous 450 1900 400 1250 150
W (cm?/Vs)

Mobilité des électrons 1500 3900 8500 80000 4600

He (cm?/Vs)

Tableau I-1 : Caractéristiques de matériaux alternatifs pour le canal de MOSFET et comparaison avec le

e 23
silicium 1%
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1.3) Détis de I'épitaxie de III-V ou de Ge sur Si

[.3.1) Désaccord de maille

Comme nous I’avons décrit précédemment, 1’épitaxie de matériaux III-V et de Ge sur
Si ouvre de nouvelles perspectives trés prometteuses pour l'industrie des semiconducteurs. La
difficult¢ majeure associ¢e a 1’épitaxie de III-V sur Si est liée au fort désaccord de maille
entre ces matériaux, qui est défini par :
a —a

m sub

Equation I-3 : a=

sub

oua,, et a, sontles parametres de maille respectifs du matériau épitaxié et du substrat. Les

mat
désaccords de maille entre les différents I1I-V ou Ge et le Si sont de 1’ordre de 4% a 8%, ainsi
I’épitaxie directe III-V ou Ge sur Si conduit a la formation de dislocations de forte densité
dans la couche épitaxié¢e. Par exemple, dans le cas d’une croissance de GaAs sur Si, la densité
moyenne de dislocations émergentes dans la couche GaAs est de I’ordre de 10° cm™ (Fig.1.3),
ce qui dégrade treés fortement ses propriétés électroniques. Notons que les dislocations

constituent des centres de recombinaisons non radiatives et dégradent la qualité optique des

matériaux. Elles peuvent aussi faciliter la diffusion d’impuretés et conduire a la formation
[24]

d'un dopage non intentionnel des structures

Figure I-4 : Image TEM d’une couche de GaAs épitaxiée sur Si (231

s
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1.3.2) Parois d’inversion

Un autre défi li¢ a I’épitaxie des matériaux III-V sur Si est la formation de parois
d’inversion. Placons nous dans le cas III-V/Si, au moment de I’épitaxie, les atomes III et V
peuvent indifféremment former des liaisons avec les atomes Si. Si les atomes III et V arrivent
simultanément sur la surface de silicium, il peut y avoir des zones dont la premiére couche est
formée par des liaisons III-Si et d’autres zones dont la premicre couche est formée par des
liaisons V-Si. Comme illustré sur la Figure 1.5, lorsque de telles zones se rejoignent, il y a de
formation de «mauvaises liaisons» III-III et V-V. Les plans formés par ces mauvaises liaisons

, . . . 26
sont appelés parois d’inversion 2%,

Figure I-5 : Formation d’une paroi d’inversion sur une surface atomiquement plane

Les parois d’inversion délimitent des domaines d’inversion. Dans chaque domaine, le
III-V prend sa structure blende de zinc, mais d’un domaine a I’autre, qui lui est adjacent, la
structure cristalline tourne de 90° (Figure 1.6). Cette rupture de la symétrie du réseau de III-V

conduit a une dégradation de la qualité électrique et optique du matériau 27,

Parois d'inversion
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Figure I-6 : Deux orientations possibles du cristal III-V. En bleu les atomes Il et en rouge les atomes V
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Une « mauvaise » liaison III-III dans un réseau III-V se comporte comme un centre
accepteur, et une liaison V-V se comporte comme un centre donneur. Les parois jouent le role

de pieges et de centres de recombinaisons non radiatives pour les porteurs.

Les parois d’inversion peuvent aussi apparaitre au niveau d'une marche monoatomique.
Le saut d’une couche atomique du Si a une autre fait passer les atomes du III-V d’un sous

réseau a 1’autre (Figure 1.7), ce qui aboutit a la formation d’une paroi d’inversion.

Figure I-7 : Formation d’une paroi d’inversion au niveau d 'une marche atomique

1.3.3) Dilatation thermique

Les semiconducteurs et le Si ont des coefficients de dilatation thermique trés
différents : a la température ambiante, Ogaas = 6.0x10°° K_l, Omp = 4.6x10 S K! et Og; =

2.5x10 K"

surface

Figure I-8 : Coupe transverse au MET d’un pseudo-substrat graduel de Ge/SiGe/Si désorienté : présence
de fissures dans la couche de Ge et la couche graduelle de SiGe.
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Apres ’épitaxie, pendant la descente en température de la température de croissance a
la température ambiante, les III-V vont se contracter plus vite que le substrat de Si. La couche

[28,29

de III-V va ainsi subir une déformation en tension ] qui peut conduire a la formation de

fissures, comme il est montré a la Figure 1.8.

1.4) Etat de I’art de I'intégration de III-V et de Ge sur Si

Apres avoir décrit les applications de I’intégration de III-V et de Ge sur Si en début de
chapitre, nous avons détaill¢ les difficultés de 1’épitaxie de III-V et Ge sur Si (forte densité de
dislocation, présence des parois d’inversion dans la couche épitaxiée). Dans cette section,
nous présentons différentes stratégies développées au cours des 20 derniéres pour contourner

ces difficultés.

1.4.1) Epitaxie directe de III-V sur Si

Nous examinons ici le cas de I’épitaxie directe de III-V et de Ge sur Si. Nous
présentons les différentes méthodes employées jusqu’a maintenant pour réduire la densité de

défauts dans de telles couches :

o Utilisation de substrats désorientés.
o Stratégie de recuits.

o Insertion d’un superréseau.

[.4.1.a) Désorientation du substrat

La déformation engendrée par les dislocations peut étre représentée par le vecteur de

Burgers b, caractéristique des dislocations. Comme il est montré sur la Fig.1.8, le vecteur de
Burgers de dislocations type I (Fig.1.9(a)) est parall¢le a la surface alors que les dislocations
type II (Fig.1.9(b)) possédent un vecteur de Burger qui fait un angle de 45° par rapport a la

surface. En comparant les deux types de dislocations, on peut remarquer que :

et
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o Les dislocations de type I permettent d'accommoder plus efficacement les désaccords

de maille.

o Les dislocations de type I sont confinées a I’interface, tandis que les dislocations de

type Il se propagent dans le matériau déposé.

Par conséquent, les dislocations de type I sont relativement plus favorables pour le

matériau déposé par rapport a celles de type II.

Figure I-9 : Dislocations de type I (a) et type II (b)

30-31 ont montré que la désorientation du substrat privilégiait la

Fischer et Otsuka !
formation de dislocations de type I lors d’une croissance GaAs sur Si (diminution d’un facteur
5 du nombre de dislocations de type II sur une surface désorientée de 4°). Ils supposent que la
nucléation des dislocations de type I est favorisée par la présence de marches atomiques, qui
sont plus denses a la surface d’un substrat désorienté. Ainsi, la désorientation du substrat

permet de réduire le nombre de dislocations émergentes.

I.4.1.b) Recombinaison des défauts dans des couches épaisses
Pendant 1’épitaxie de III-V et Ge sur Si, les dislocations peuvent se recombiner selon

deux mécanismes :

o Coalescence. Selon la loi de Frank, pendant la croissance, les dislocations de type 11

peuvent se rencontrer et se transformer en une dislocation de type 1.
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o Annihilation. Elle est engendrée par la déflection de dislocations produite lorsque les
dislocations sont dispersées par des défauts ponctuels ou par une tension locale dans le

cristal.

I1 a été montré que dans les zones ou la densité de dislocations est forte, le mécanisme
de coalescence des dislocations prédomine. Par contre, dans les zones ou la densité¢ de
dislocation est faible, le mécanisme d’annihilation domine. Afin d’obtenir une couche III-V
ou Ge avec une faible densité de dislocations (<10°cm ™), une grande épaisseur déposée est
nécessaire. Dans le cas d’une croissance de GaAs sur Si, pour atteindre une densité de

[32

dislocation de 4x10° cm™, il faut 180pum de GaAs épitaxié sur Si 21, Cette trés grande

¢épaisseur rend telle stratégie de suppression des défauts peu viable.

[.4.1.c) Recuit

Le traitement thermique pendant ou aprés la croissance de matériaux est une des
manieres les plus répandues pour diminuer les dislocations émergentes. En effet, lors de recuit
a haute température, la mobilit¢ des dislocations augmente et rend les mécanismes
d’annihilation des dislocations plus efficaces. Pour cela, les deux principales techniques de
recuit utilisées sont : le recuit rapide **! (PGA) et le recuit in-situ cyclique %! (TCA). Le
PGA est réalis¢ via I’utilisation de fours a recuit rapide (quelques secondes) a des
températures voisines de 900°C a 1000 °C, cette technique est moins efficace par rapport a la
technique TCA. L’effet du recuit TCA dépend du nombre de cycles et il a été montré que
dans le cas du GaAs sur Si, la densité de dislocations peut diminuer jusqu’a ~ 2x10° cm™ pour

13 cycles de recuit.

1.4.1.d) Insertion de superréseaux contraints

L’insertion d’une couche contrainte, telle qu'un super-réseau sur le matériau déposé,
permet de diminuer efficacement la densité de dislocations émergentes. En effet, une
dislocation dans un champ de contrainte subit une force, dite de Peach-Koehler. Si la
contrainte est compressive, la force est répulsive, et déplace la dislocation loin de la source de

la contrainte. Autrement dit, ’insertion d’un super-réseau contraint sur un matériau II-V

s
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déposé va créer une contrainte qui va « courber » les dislocations pour les confiner sous les
couches contraintes afin que celles-ci puissent s’annihiler deux a deux, tel qu’illustré sur la
Figure 1.10. Dans le cas d’une épitaxie GaAs sur Si, les super-réseaux InGaAs/GaAs,
GaAs/GaAsP P%373% 3] gont souvent utilisés comme des superréseaux intermédiaires. Cela
conduit a une densité de dislocations émergentes de 1’ordre 10° cm™. Dans le cas du systéme
InP/Si, le super-réseau InP/InAsP 1Y est souvent employé, la densité de dislocation obtenue

est de I’ordre de 1x107 cm™.

dislocation

superréseau [ "

Figure I-10 : Illustration de [’effet de la contrainte créée par un superréseau sur des dislocations

[.4.2) Pseudosusbstrats de Ge/Si

L’industrie de la microélectronique a développé des procédés permettant d’obtenir des
couches de Ge monocristallin relaxé sur Si contenant des densités de dislocations émergentes
faibles (~ 2.3x10° cm %) ). De plus, le paramétre de maille de Ge est proche de celui du
GaAs (a =0.09 %), donc I'utilisation de pseudosubstrats de Ge/Si a été étudiée pour la reprise

de croissance de GaAs.

Des pseudosubstrats de Ge/Si ont été initialement utilisés par Shinoda **! en 1983,
pour réaliser une diode électroluminescente (DEL) a base d’une jonction p-n de GaAs
¢épitaxiée par EPVOM sur substrat de silicium via une couche tampon de Ge polycristallin. Un
an plus tard, le groupe de Fletcher [**! réalise une DEL & base d’une jonction p-n de GaAs sur
une couche tampon de Ge monocristallin épitaxiée sur Si. En 1984, le groupe de Windhorn ¥

a réalisé¢ un laser sur Ge/Si a base d’un puits quantique d’Aly;GagoAs/Aly3.GagesAs a la
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45, 46]

longueur d’onde de 782 nm. Par la suite, le groupe de E.A. Fitzgerald | s’est efforcé

d’étudier cette stratégie.

La principale limitation de cette technique consiste en la formation de parois
d’inversion dans le GaAs épitaxié sur Ge/Si. L’utilisation de substrats désorientés permet de
contourner cette difficulté, mais peut étre incompatible avec certaines applications en

microélectronique.

1.4.3) Technologie du collage direct

La technologie du collage consiste a mettre en contact deux matériaux parfaitement
polis, plats et propres pour les relier mécaniquement a la température ambiante grace aux
forces de Van Der Waals. Le physicien hollandais Johannes Diderik van der Waals fut le
premier a introduire et modéliser ces forces en 1873. Puis, deés 1970, Toshiba 471 et 1BM 48]
introduisent cette technologie pour la fabrication de substrat Si de forte épaisseur ou la
fabrication de substrats SOI (Silicium sur Isolant). Par la suite, les technologies a base de

49, 50, 51, 52

collage ont été diversifiés : « solder bonding », « lift off », « spin on glass » | I 1Is ont

été améliorés pour ’intégration de composants optoélectroniques a base de I1I-V ou Ge sur Si.

De toutes les technologies du collage direct, la technologie Smart Cut ™™ présente des
avantages économiques et techniques, notamment car elle permet de réaliser le report d’une
couche ultra fine (qqs nm a qqgs wm) sur un substrat avec un controle d’épaisseur et de qualité
inégalé.

La technologie Smart Cut "™ consiste en 4 étapes (Figure L11) :

o  Etape 1 : Implantation d'hydrogeéne dans le substrat de III-V ou Ge déja capé par une

couche diélectrique.

@ Etape 2 : Les deux substrats sont nettoyés puis li€s et collés ensemble.
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o  Etape 3: Séparation au niveau de la zone implanté. Cette ‘‘séparation’’ est trés
souvent réalisée a I’aide d’un recuit thermique. Pendant le recuit (200°C-700°C), le
substrat implanté se fend en 2 parties le long des microfissures induites par les ions
hydrogénes implantés : une couche fine reste collée avec le substrat de Si, donnant lieu
a la structure III-V ou Ge/Isolant/Si, et le reste du substrat III-V ou Ge, qui devient un
nouveau substrat et peut étre utilisé recyclé, ce qui est, souvent, économiquement trés

intéressant.

o Etape 4 : Lissage de la surface fendue, afin de diminuer la rugosité de la surface.

ll1-V ou Ge

Oxydation

Implantation lonique

| | |

Collage

<

- o

e I

11I-V ou
Gellsolant/Si

Figure I-11 : Les 4 étapes de la technologie ‘smart-cut’
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Les technologies de type collage permettent d’obtenir des qualités de couches
reportées équivalentes a celles obtenues par croissance sur substrat III-V. Elles sont cependant
limitées par leur colit élevée, leur complexité, et par le fait qu’elles ne permettent pas de
traitement « pleine plaque » de substrats de Si de grande taille, étant limité par la taille

générale plus petite du substrat en I1I-V ou Ge.

1.4.4) Fabrication de GeOl par condensation

La méthode de fabrication de GeOI par condensation a été proposée par Tezuka °*! en
2001. Elle se décompose en 3 étapes (Fig.1.12) : la structure de départ est une couche de
Si; xGey épitaxiée avec une faible composition de Ge, par exemple SigoGey ;, déposée sur un
substrat SOI, ¢laboré par des technique du collage directe. Du fait du tres léger désaccord de
maille, cette couche est contrainte sur SOI. Puis, en effectuant une oxydation sélective du Si
de la couche SipoGep; a 900°C-1050°C, D’épaisseur de SiGe diminue du fait de la
consommation du Si pour former de la silice alors que le Ge diffuse dans la couche de SiGe
jusqu'a la silice du substrat de SOI. En retirant la couche de SiO, formée par oxydation du Si

de la couche de SiGe, on obtient une structure de type GeOl.

sol (c)
(a) _

GeOl

Figure I-12 : Fabrication de GeOl par condensation

L’avantage principal de cette technique est qu’elle permet de réaliser des structures
locales a base de Ge ou SiGe sur le substrat SOI avec une précision nanométrique. Cependant,
c’est une technologie trés sensible aux paramétres initiaux (épaisseur de la couche de Si du
SOI, quantité de Ge dans le SiGe et épaisseur de la couche SiGe notamment). En plus,

54] t [55]

pendant la condensation de Ge, des macles Y ou des fautes d’empilemen peuvent se

former dans la couche de Ge, probablement li€s a la relaxation des contraintes.
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1.5) Epitaxie de III-V et de Ge sur Si via une couche tampon d’oxyde

[.5.1) Contexte

Dans la section précédente, nous avons exposé les défis relatifs a 1’intégration de III-V
et de Ge sur Si ainsi que les principales stratégies envisagées jusqu’a maintenant pour les
surmonter. Dans le cadre de ce travail de thése, nous avons étudi€¢ une stratégie visant a
utiliser une couche tampon cristalline d’oxyde épitaxiée sur silicium pour 1’intégration
monolithique de semiconducteurs III-V et Ge sur Si. Ce choix fait suite aux études pionnicres
et controversées menées dans les années 2000 par Motorola . Cette équipe a démontré qu’il
¢tait possible d’intégrer des MESFET a base de GaAs sur Si en utilisant un buffer de STO. Il
a notamment ¢été démontré que les performances de MESFET fabriqué sur STO/Si
(Fig.I.13(b)) sont comparables avec celles de MESFET directement fabriqué sur GaAs.
Cependant, Motorola n’a jamais publi¢ aucun résultat matériau éclairant ce résultat a priori
surprenant et prometteur. Une analyse fine des brevets déposés par cette équipe "% tend a
indiquer que 1’idée de Motorola reposait sur une vision classique de type croissance contrainte,
dans laquelle la dilatation d’une couche de silice a I’interface entre le STO et le Si permet
d’ajuster le parametre de maille du STO a celui du GaAs. Ceci peut expliquer pourquoi
aucune croissance de I’InP ou de I’InAs sur STO/Si n’a été tentée. Motorola a cessé toutes
recherches sur cette thématique en 2004, résultat probable d’une communication

excessivement hative et optimiste de leurs résultats.

500! — i
| s GaAs/STOISi (b)

[ === GaAs

400 ~

r -

300 Lo

200 -

Drain Current (mA/mm)

100 ©

. 1 1 ]
0 05 1 1.5 2 25
Drain Voltage (V)

Figure I-13 : (a) Image TEM d’un transistor GaAs épitaxié sur STO/Si (b) Mesure I-V sur des MESFET
0.7um>10um el
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Dans ce contexte, 1’objectif global de ce travail est de comprendre d’un point de vue
matériau la croissance de semiconducteurs III-V (et notamment d’InP) sur STO/Si et sur
Gd,05/S1, et d’évaluer le potentiel de ces systémes pour l'intégration monolithique de

semiconducteurs II1-V sur silicium.

Nous présentons dans cette section quelques éléments d’état de I’art concernant la

croissance d’oxydes cristallins sur Si et de I1I-V ou Ge sur oxyde/Si.

1.5.2) Etat de I'art des oxydes épitaxiés sur silicium

Les recherches sur les oxydes cristallins épitaxiés sur silicium se sont fortement
développées a partir de 1998, dans le contexte de la recherche de nouveaux oxydes de grille
high-k pour les futures technologies CMOS et aussi suite aux travaux de McKee ! (Oak

Ridge National Laboratory) qui a démontré qu’il était possible d’épitaxier directement SrTiO;

[59]

sur Si(001) grace a une ingénierie d’interface appropriée. Motorola s’est alors fait le

champion de cette approche pendant les années 1999-2002 en reprenant le procédé d’Oak
Ridge. Depuis, les recherches sur les oxydes épitaxiés ont été¢ développées par nombre

d’équipes au niveau international.

Parmi les principaux acteurs de ces recherches, on peut citer les travaux de 'THP 1!

en Allemagne sur le développement des filieres Pr,O; et Y,03/Si(111) et ceux de 1’équipe

d’Osten ! en Allemagne également, concernant la croissance de Gd,03/Si(001) et (111).

[62]

L’équipe de Demokritos en Gréce étudie également la croissance de Y,0; sur Si(001) et

sur Si(111). IBM Ziirich ! et Motorola '**! continuent & optimiser le systéme SrTiO; épitaxié

sur Si(001) ont mis au point la croissance de (Ba,Sr)TiO3/Si(001) et de (Ba,Sr)HfO5/Si1(001).

[65]

Au Japon le groupe d’Ishida ¢tudie I’épitaxie a haute température d’Al,O; sur Si(111).

[66]

Aux Etats-Unis, le groupe le plus actif est celui de PennState ™', qui a notamment présenté

des résultats tres intéressants sur la croissance de LaScO; sur Si(111).
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1.5.3) Croissance de III-V et de Ge sur oxyde/Si

[.5.3.a) Etat de I’art international

Depuis les études pionnieres de Motorola mentionnées plus haut, le groupe

Demokritos 7!

en Grece, collaborant avec IBM Zurich, a travaillé sur I’intégration de Ge(001)
sur Si(001) en utilisant un tampon d’oxyde SrHfO; (SHO). L’ingénierie de dépot est divisée
en 2 étapes : le Ge est initialement épitaxi¢ a 610°C sur StHfO3/Si, conduisant a la formation
d’ilots Ge suivant le mode Vollmer-Weber (Fig.l.14(a)-(b)). Ensuite, la croissance de Ge est
poursuivie a 350°C et une couche 2D est obtenue par coalescence des ilots (Fig.1.14(c)). La
couche présente une rugosit¢ RMS de 1.6 nm pour une surface de 4x4 um. L’équipe de

[68, 69, 70]

Thomas Schroeder a I’'IHP-Francfort (Allemagne), avec laquelle nous collaborons

activement, ¢étudie de la méme maniere I’intégration monolithique de Ge (111) sur

(Y,Pr),05(111)/Si(111) (Fig.L.14(d)-(D)).

M|

RHEED along <1-10>

Intensity [arb. units]

20 7]

Figure I-14 : (a)-(c) Image TEM en coupe tranverse de Ge épitaxié sur SHO " (d)-( " : Image RHEED
le long d’azimut [1-10], Image MEB et mesures de réflectivité des rayons X sur des couches de Ge épitaxié
sur Pr,0y/Si(111)
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[.5.3.b) Etat de I’art a I'INL au début de la these

L’ensemble des études présentées dans la suite ont €té réalisées a I’INL, qui est un des
laboratoires leader sur 1’épitaxie d’oxydes sur Si au plan international. Une thématique
majeure de I’INL est I’intégration de ces oxydes comme diélectriques de grille pour les futurs

MOSFET sub-22nm pour lesquels des EOT inférieurs a 0.5nm sont requis.

L’INL maitrise au premier ordre 1’épitaxie de différents oxydes sur silicium par jet
moléculaire et notamment des composés de Ba,Sr|TiO; [72], I’Al,0O5 (phase vy) (73] et 1e
Gd,05". Pour ’intégration de I1I-V/oxyde/Si, nous avons identifié deux buffers d’oxydes/Si
particuliérement intéressants : SrTiOs/Si [°! et Gd,03/Si ). Ces deux oxydes épitaxiés

montrent une excellente cristallinité et une bonne qualité de surface (Fig.I.15).

SrTiO,

% mc SrO

Si

‘ 1 C.U. de
Gd,0, (111)

o PN Lid

2C.U.de

[11-2] Si(111)

[111]
é_. [1-10]

Figure I-15 : (a) Cartographie de l’espace réciproque relevée par diffractions de rayons X sur une couche
de 50nm STO sur Si(001) et représentation schématique de la relation d’épitaxie entre les matériaux (b)
Image TEM en coupe transverse d 'une hétérostructure Gd,O3/Si(111) et la relation d’épitaxie associée.
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Au début de cette thése, 'INL avait mené des études préliminaires sur le systéme
InP/STO(001)77. 11 avait notamment été observé que 1’InP forme directement des ilots 3D sur
STO aux premiers stades de croissance, indiquant un mode de croissance de type Volmer-
Weber. Par ailleurs, I’InP peut croitre selon la direction [111] sur STO(001), et prend son

parametre de maille massif dés que la croissance commence.

1.6) Synthese et positionnement de these

Cette thése est financée par la région Rhone-Alpes dans un cadre de projet IMOX du
Cluster Micronano 2007. Son objectif général est, comme décrit plus haut, d’explorer la voie
consistant a utiliser des couches tampon d’oxydes cristallins pour intégrer des hétérostructures
a base de semiconducteurs III-V et Ge sur Si, et ce, en mettant en ccuvre deux volets

complémentaires :

Le premier volet est I’é¢tude des premiers stades de la croissance et de I’effet de
I’hétérogénéité chimique et cristallographique entre semiconducteur et oxyde sur la croissance
¢épitaxiale. Nous avons débuté et centré notre travail sur les systémes InP/STO/Si(001),

InP/Gd,04/Si(111) et GaAs/STO/Si(001)

Le second volet a consist¢ a optimiser la qualit¢ cristalline de couches
semiconductrices ¢épitaxiées sur oxyde/Si, et d’évaluer leurs propriétés structurales et

optoélectroniques en regardant des applications visées.
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I[I.1) Introduction

Ce chapitre est divisé en deux parties. Dans une premicre partie, nous décrivons les
principes de base de I’hétéroépitaxie et notamment de la thermodynamique de la germination,
vue comme un phénomene de condensation d’une phase gazeuse sur un substrat. Dans une
deuxiéme partie nous présentons bricvement les différentes techniques expérimentales de

croissance et de caractérisations structurales utilisées dans le cadre de cette thése.

I1.2) Physique de la croissance épitaxiale

I1.2.1) Considérations thermodynamiques

Aux tous premiers stades de la croissance, lorsque la surface du substrat est encore nue,
I’épitaxie est assimilée a un processus de condensation des espéces présentes en phase
gazeuse sur le substrat. Les mod¢les décrivant les processus thermodynamiques mis en ceuvre
lors des premiers stades de la croissance sont donc dérivés des modeles décrivant la
condensation d’un gaz sur une surface ™. Ils supposent en particulier que la surface soit
homogene et ne contienne pas de sites préférentiels de germination, ils ne sont donc pas

adaptés a la description de la croissance par avancée de marches (voir Section 11.2.2.a).

I1.2.1.a) Définition des parametres

I1.2.1.a.i) Sursaturation

La sursaturation S !”! quantifie excés d’un élément a déposer a Dinterface de
croissance. C’est la force motrice de 1’épitaxie. Elle est définie pour chaque constituant de la

phase solide (matériau épitaxié) par :

Equation II-1 : S = %

ou P est la pression partielle de 1’¢élément considéré dans la phase gazeuse ou sa composition

en phase liquide. P, est la pression de vapeur saturante de cet ¢lément. A la température de

: . 80
croissance, elle est donnée par ™ :
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Equation II-2 : P=Q2m Gn)** 0’ (kT)™? exp(— L%T)

ou m est la masse atomique de I’élément, v la fréquence de vibration du réseau solide (de
I’ordre de 1072 s1) ¥1) & la constante de Boltzmann, T la température du substrat et L,
I’énergie de sublimation de 1’élément dans la phase solide. La différence de potentiel

chimique Ap a I’interface de croissance est donnée par :

Equation I1-3 : Apu=kTInS

Ap doit étre positif pour que la croissance ait lieu.

I1.2.1.a.ii) Energie de surface et d’interface, énergie d’adhésion

L’¢énergie de surface est définie comme la moiti¢ du travail a fournir pour cliver un

morceau massif d’un matériau. Sur la Fig.Il.1, elle est donnée par la différence (E;-E;)/2.

-

-

(E,-E))/2

E, E,

Figure II-1 : Création de deux surfaces par clivage. L’énergie de surface ., est donnée par

Ysurr=(E>-E1)/2, et tient compte d’éventuels mécanismes de relaxation de surface (reconstructions).

L’énergie d’interface est définie comme suit ** : on considére deux cristaux semi-
infinis, A (substrat) et B (couche). On les clive tous les deux, puis on met en contact les deux

moitiés de B avec les deux moitiés de A sur une surface 2. Le bilan énergétique du processus
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peut s’écrire :

Equation II-4 : 2U,=2U0 ,+2U, -2U ,

Ou Uy o Up sont les énergies de surfaces des matériaux A et B qu’on crée, -2U4p représente le
travail gagné lors de la mise en contact des matériaux (par réarrangement des liaisons
chimiques (reconstruction d’interface) par exemple). On a ainsi créé deux interfaces, chacune

de surface 2. L’énergie d’interface y,, est égale a U, /2%, par définition :

Equation II-5 : Vs =VitVs =B

ouy,=U,/Z et y,=U,/Z sont les énergies de surface des matériaux A et B (voir la

Fig.IL.1), et B = Uyp/Z est ’énergie d’adhésion. La relation 5 est connue sous le nom

83 . . - . o .
(831 L’énergie d’adhésion S représente le travail nécessaire pour rompre

d’équation de Dupré
I’interface entre A et B. Si f > 0, alors la croissance aura lieu spontanément. Dans le cas

contraire, 1’épitaxie est impossible.

I1.2.1.a.iii) Désaccord paramétrique et énergie élastique

Un systeme de matériaux désaccordés est caractérisé par le désaccord paramétrique m,

défini par :

Equation I1-6 : m=

ou a,, est le parameétre de maille du matériau épitaxié, et a, celui du substrat. Si la croissance
est initialement contrainte, le matériau épitaxié¢ adopte dans un premier temps le parametre de
maille du substrat dans le plan de croissance, et subit donc une déformation élastique
(quadratique dans le cas des matériaux a maille cubique), a laquelle est associée une énergie
¢lastique. Dans le cas d’une couche bidimensionnelle de dimensions latérales (dans le plan de
croissance) infinies, 1’énergie ¢élastique stockée dans le matériau par unité de volume est

donnée par :

Equation II-7 : E, =
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ou Y, et vy sont respectivement le module d’Young et le coefficient de poisson du matériau
¢épitaxié. Dans le cas d’un ilot de dimensions latérales finies, la présence de surfaces libres
non paralléles a la surface du substrat permet de relaxer une partie de 1’énergie é€lastique
stockée (le paramétre de maille du matériau varie localement, notamment a proximité de ces
surfaces libres, pour s’approcher de sa valeur dans le matériau massif). Cet effet conduit a une
réduction de I’énergie ¢élastique stockée. D’une maniere générale pour un germe contraint de

dimensions latérales finies, 1’énergie €lastique stockée s’€écrit :

Equation II-8 : E,=éen’R

ou R décrit la relaxation par les surfaces libres. Le coefficient R a été calculé par des
méthodes numériques (€éléments finis notamment) pour différentes formes d’ilots non-enterrés

(84, 85

et pour différents matériaux ], L’évolution de R en fonction du rapport d’aspect p prend

généralement la forme :

2k
Equation I1-9 : R=1-e 7"

ou k dépend de la géométrie de I’ilots. Les valeurs £=0.082 pour des ilots en forme de calotte

sphérique, et k=0.073 pour des ilots cylindriques sont par exemple calculées dans la Ref [84].

I1.2.1.a.iii) Cofit de formation d’un réseau de dislocations

Le colit par unit¢ de surface de formation d’un réseau de dislocations entre un
matériau ¢€pitaxié et son substrat s’écrit (2 condition que la densité de dislocations soit

grande)[86’ 871,

. Y, ¥, 1., R
Equation 11I-10 : E, =mbQ S —In—<+0.1
‘ Y, [(l+vy)+Y, Wl+v,) \4m b
ou b est la norme du vecteur de Burger des dislocations, Y4 et Y5 sont les modules d”Young du
matériau en croissance et du substrat, et IV, et V, leurs coefficients de poisson. R, est le rayon

de coupure, égal a la demi-distance entre deux dislocations du réseau si celle-ci est inférieure
a I’épaisseur de la couche (hauteur de I’1lot), et a 1’épaisseur de la couche (hauteur de 1’1lot)

dans le cas contraire.
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I1.2.1.b) Enthalpie libre de condensation, volume critique [** *

I1.2.1.b.i) Enthalpie libre de condensation

La force motrice de la condensation (et donc de I’épitaxie) est la différence de

[90

potentiel chimique entre la phase gazeuse et le substrat ). La condensation se traduit par la

formation d’ilots tridimensionnels ou bidimensionnels (« plateaux » de hauteur égale a une

monocouche) a la surface du substrat. L’enthalpie libre de ce processus thermodynamique

peut étre décrite par trois termes %%

o Le premier terme concerne le gain en potentiel chimique 1i¢ a la formation de 1’1lot. Il peut

étre décrit par :

Equation II-11 : AG, =-Auly

ou A est la différence de potentiel chimique par unité de volume de I’ilot, V" est le volume

de I'1lot.

o Le deuxiéme terme correspond a la formation de la surface et I’interface. On caractérise

I’énergie de surface pour une surface S, par y.S,, avec y, la densité d’énergie de surface

(abusivement appelée énergie de surface dans la suite). Donc on peut écrire :

Equation I1-12 : AG2 = VASA +SAB [quB _VB)

ou S, et §,, sont la surface libre de Iilot et la surface de contact entre ilot et substrat, y,,

I’énergie d’interface, ), et y, les énergies de surface de I’ilot et du substrat.

O Le troisiéme terme est 1i¢ a 1’énergie ¢élastique accumulée dans I’ilot lorsque le matériau est

contraint et déformé ¢€lastiquement, il peut étre défini par :

Equation II-13 : AG,=E [V

ou E est1’énergie élastique accumulée par unité de volume.
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L’enthalpie libre totale de condensation prend donc la forme suivante :

AG = AG, +AG, + G,

=V EQEV _A:U)'l' (yAB - yB)EFAB +y, 5,
On peut encore écrire :

AG E y Vi =V
— =V (= -1 +_AS +M|:B’
[ ) A’u( 4 ) 48)

Equation I1-14 :
Au A 4

ZVEGac _1)+L[an L5 5 +Si)

avecL=y, /Dt a,=(V,;,—Vs)/V, et a, =E Du

I1.2.1.b.ii) Volume critique
On peut supposer, sans perdre en généralité, que quelle que soit la géométrie d’ilot
considérée, S, et S, sont proportionnels & V*° (S, =fF** et S,=gI*", avec fet g
indépendants du volume) et écrire donc :
AG

Equation II-15 : A—ZV[QCZC _1)+L|]/2/3(a3 Qf+g)
L

En dérivant I’expression précédente par rapport a V, on obtient

3
+
Equation 11-16 : V.= [% 9 ﬁqu g ]
—a,

AG| _ 17,
Myl 2 1-a

Equation II-17 :

c

AG /Au est tracé en fonction de V sur la Fig.I1.2, pour des 1lots en forme de calotte sphérique

ayant un rapport d’aspect de 0.1, et pour a. supérieur ou inférieur a 1. On peut constater que :

Si a. > 1, I’enthalpie libre augmente toujours quand le volume augmente, la condensation n’a

pas lieu, et il n’y a pas de croissance épitaxiale.
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AG/AM
AG/A[

\Y |

Cl

Volume (a.u.) Volume (a.u.)

Figure II-2 : Evolution de l’enthalpie libre de condensation avec le volume, pour a. > 1 et a. < 1.

Si a. < I, enthalpie libre admet un maximum en V. (Eq.I1.16). Ce volume est appelé volume
critique de germination. En dessous de V., toute augmentation du volume conduit a une
augmentation de AG, et les ilots ne sont pas stables. Au-dela de V., toute augmentation de
volume conduit a une diminution de AG, et les ilots sont stables. En d’autres termes, il

n’existe pas d’1lot stable sur la surface dont le volume est inférieur a V-.

I1.2.1.c) Position du probleme pour des ilots sphériques

Aux tous premiers stades de croissance, les atomes migrent a la surface et forment des
agrégats. Si les volumes d’agrégats sont inférieur au volume critique, ils se dissocient vite,

néanmoins, si leur volume atteint V,, les agrégats se stabilisent a la surface du substrat. La

configuration géométrique des germes est celle qui permet de minimiser le volume critique.

On suppose ici le germe est en forme de calotte sphérique (Fig.I1.3).

Figure 1I-3 : llots en forme de calotte sphérique d’un matériau A déposé sur un substrat B.
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La hauteur de I’ilot est notée h, et le diaméetre du disque formé par I’intersection de
I’1lot avec le substrat est noté d. On note par ailleurs g = d/h I’inverse du rapport d’aspect de
I’1lot, et 6 son angle de contact (angle entre le plan tangent a la sphére au point de contact

entre A et B et la surface de A). On a alors :

2
Equation I1-18 : cos(@)=1—-————
quation ) g7 /4

Par ailleurs, si on note Sy la surface de la calotte sphérique et S, la surface de contact entre A

etB,ona:

T 1 q° _71,, 2 _7 20
v="pgo+ s, =" rta+ s, ="
> EE3 4j 477 [ﬁ Q) a8 =

Le volume critique d’un tel ilot s’écrit alors :

3

2/3 N
Equation II-19 : v, = Ea[ﬁ(zj B 4+q°(1+a,)

3 4\m (l-ac)Eﬁ%’fq%j%

Si le matériau épitaxié n’est pas en accord de maille avec le substrat, I’accommodation
du désaccord de maille entre le matériau épitaxié et le substrat au moment de germination

peut étre réalisé de deux manieres :

(a) (b)

Figure 1I-4 : Mode d’accommodation de paramétre de maille a) par déformation élastique du germe
b) par la formation d’un réseau dislocation interfaciale
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o Par déformation ¢lastique du germe (Fig.I1.4(a))

o  Par la formation, dés la germination, d’un réseau interfacial de dislocations (Fig.I1.4(b))

En cas de déformation ¢élastique du germe, a. est non nul et donné par :

e’ fi-e2)
_ v

Equation 1I-20 : a.
En cas d’accommodation par un réseau interfacial de dislocations, d. et nul. Le cot

énergétique de ce réseau s’ajoute a I’énergie d’interface :

Equation I1-21 : V:B =Vt Ey

ou Ey est donné par I’Equation I1.10. Le volume critique est alors toujours donné par

’Equation 11.19, a condition de remplacer @, par a, =a, +a,, avec

E,
Equation 11-22 : a, =—24

A
Les deux modes d’accommodation sont comparés dans la section suivante. Nous
traitons ici le cas ou le désaccord paramétrique est nul, qui servira de référence pour la suite,
et qui permet de mettre en ¢évidence I’effet des termes surfaciques sur la morphologie des

germes. La minimisation de V. a désaccord nul conduit a :

l-a,
l+a,

Equation II-23 : q.=2

L’angle de contact # du germe est tel que cosd=-a, (théoréme de Dupré).
L’évolution du rapport d’aspect p, =1/¢g, et de I’angle de contact des germes en fonction de

a, est représentée sur la Fig.IL.5.

On peut constater que plus a, est petit, plus le germe mouille la surface du substrat.

En effet, les faibles valeurs de a, correspondent a des énergies de surface du germe élevées,

a des énergies de surface du substrat élevées, et a des énergies d’interface faibles. Elles
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induisent donc une minimisation de la surface libre du germe et & une maximisation de la
surface de l’interface, c'est-a-dire a un mouillage efficace. Les valeurs extrémes de a,

peuvent €tre interprétées comme suit :

180 18

~ - L
o 160 - 2, 16
= t40f -
1> r -P]
E 120 ?
S 100F =
[5)

80 [~ -
) t —
v 60_ Q
) H (=%
T 40f 3
= [
< 20 =4

PR L L M L 1 " L L 1 L 1 1 1

O N " " I N n n 1 L L 1
-1.0 -08 -06 -04 -02 00 02 04 06 08 1.0 -10 -08 -06 -04 -02 0.0 02 04 06 08 1.0
ag dp

Figure II-5 : Rapport d’aspect et angle de contact des germes en fonction de ag.

o Quand a, tend vers -1, I’angle de contact et le rapport d’aspect tendent vers 0 : le matériau
mouille le substrat. Si a, < -1, la condensation a toujours lieu mais la croissance est
bidimensionnelle et la géométrie de germe en forme de calotte sphérique n’est plus adaptée
pour traiter le probléme. L’inégalité a, < -1, équivalente a y, + ), — ¥, < 0, est connue

sous le nom de critére de Bauer. Elle stipule simplement, pour les systemes non

désaccordés, que si le colit surfacique associ¢ a la formation du germe (formation de la

surface du germe et de I’'interface (), + ), ) est inférieur a I’énergie de surface du substrat

(yy), alors la croissance est bidimensionnelle.

o Quand a, tend vers 1, le rapport d’aspect diverge et I’angle de contact tend vers 180°.
Dans le cas extréme ou a,est égal a 1, le germe n’est en contact avec la surface qu’en un
point géométrique. Si a, > 1, alors y,, — ), >V, : le colit énergétique du remplacement de

la surface du substrat par I’interface germe-substrat est supérieur a 1’énergie de surface du

germe, et donc la germination n’a pas lieu (pas de dépot).
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Le cas de la croissance bidimensionnelle (a, <-1) doit étre traité avec une géométrie

de germe adaptée. Nous avons donc considéré des germes cylindriques de diamétre d et de

hauteur h, celui-ci égale a une monocouche a (Fig.I1.6).

on a alors :
Vi 7l
V=1l S, =—d’ S, =l o+~ >
4 4B 7y A= 7T 4
A
B

Figure 1I-6 : Germe bidimensionnel cylindrique de diamétre d et de hauteur égale a une monocouche

L’enthalpie libre de germination s’écrit alors :

Equation 11-24 : 4G =LUS, +a, ¥ ,)+V Ua, —-1)

AvZ;
2 2
=(a, —l)d.%a +L[EITWB1+ ﬂfl Eﬂ1+a3)j

Elle admet un maximum pour un diameétre critique d., obtenu en annulant la dérivée de
AG par rapport a d. Dans le cas d’'un germe déformé élastiquement, le probléme doit étre
traité numériquement pour prendre en compte la relaxation de 1’énergie élastique par les
surfaces libres. Ce traitement numérique sera fait dans la section suivante. Cependant, étant
donné le faible rapport d’aspect de ces germes bidimensionnels, négliger le terme R dans
I’Equation II.8 est une approximation raisonnable (R est supérieur a 0.8 pour un diamétre de
germe supérieur a 10 mailles élémentaires). Dans cette approximation, le diamétre critique est

donné par :
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2(L

o l_ac _%[Gl-'-al?)

Equation I1-25 : d

et le volume critique associé est :

Equation I1-26 : V. =

Une germination bidimensionnelle est possible si d. est positif, c’est dire si

aB <%[ﬂ1_ac)_1

[1.2.1.d) Accommodation du désaccord paramétrique au moment de la

germination

I1.2.1.d.i) Calcul des volumes critiques

Comme précis¢ dans la section précédente, le désaccord paramétrique entre le
matériau épitaxié¢ et son substrat peut donner lieu a la déformation élastique des germes, ou
étre accommodé, dés la germination, par la formation d’un réseau interfacial de dislocations.
Par ailleurs, la germination peut étre initialement tridimensionnelle (formation de germes de
hauteur supérieure a la monocouche, croissance dite de Vollmer-Weber), ou bidimensionnelle
(formation de germes de hauteur égale a la monocouche, croissance dite de Frank van der
Merwe si la couche reste bidimensionnelle lorsque 1’épaisseur augmente, et de Stranski-
Krastanov s’il existe une épaisseur au-dela de laquelle des filots sont formés. Le mode
d’accommodation et de croissance observé est celui qui donne lieu au volume critique le plus
faible. L’objet de cette section est d’étudier 1’influence des propriétés physiques du matériau

épitaxié et du substrat ainsi que des conditions de croissance sur la germination.

Germe tridimensionnel

Pour les ilots tridimensionnels, si les germes sont déformés élastiquement, le volume

critique est obtenu en minimisant :
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3

2/3 2y 2k,
v = gg[_ﬁ(zj 4+q,'(1+a,) , avec a _ £l [ﬁl ¢ ),parrapportéqel.

37 4\m 1a[€/+q€’/J Dy

Si le désaccord paramétrique est accommodé par un réseau interfacial de dislocations, le

volume critique est obtenu en minimisant :

N 2 2 4+ 1+a,+ E
Vi =| 2L %(—j " s ( s a"” ,avec a, =—% par rapport & qu.

[/+qdﬂ/J 17

V< doit étre minimisé numériquement, et g, peut étre calculé analytiquement et vaut :

1-(a; +a,)

=2
ths 1+ (aB + adis)

Germe bidimensionnel

De la méme manicre, si la germination est bidimensionnelle et I’flot est déformé

¢lastiquement, le volume critique vaut :

2
L_a, avec d,; obtenu en maximisant numériquement :

el _
V2D -

2
86 _ g, -7 a+LEEﬂDz’ L [ﬂl+a3)]

Si le désaccord paramétrique est accommodé par un réseau interfacial de dislocations, le

volume critique vaut :

2

77U a, avec d, = 2LL
’ " 1 _% [Gl +(az + adis))

dis —
Vzp -
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I1.2.1.d.ii) Accommodation et hétérogénéité cristallographique et chimique

La cartographie (Ay,m), ou Ay =y, — ¥z et m est le désaccord paramétrique, calculée
avec le module d’Young de STO pour le substrat et d’InP pour le matériau épitaxié, une

énergie de surface des germes de 1 J @™ et A =500meV est représenté sur la Fig.I1.7.

Dislocations
d’interface

Déformation
élastique

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4
Désaccord paramétrique

Figure 1I-7 : Cartographie (Ay, m) calculée pour Ay = 500 meV, y; = 1 Jm? et Y, =Yy =61 GPa en
prenant en compte la relaxation élastique aux surfaces libres des germes 2D et 3D. Dans les zones orange,
les germes sont déformés élastiquement, et dans les zones vertes, le désaccord paramétrique est
accommodeé par la formation d’un réseau interfacial de dislocations.

La plupart des systémes épitaxiaux « standards » (III-V, IV-IV) sont caractérisés par
des désaccords paramétriques modérés (inférieurs a quelques pourcents) et une forte
homogénéité cristallographique et chimique, (mémes réseaux cristallins, forte affinité
chimique entre le matériau épitaxi¢ et son substrat) qui conduit a des énergies d’interfaces
négligeables devant les énergies de surface. Sur la Fig.Il.7, ces systémes standards
correspondent a la zone 2D orange : germe bidimensionnel déformé élastiquement en cas de
désaccord paramétrique non-nul. Pour ces systémes, 1’énergie é¢lastique stockée dans le
matériau déposé¢ est relaxée au-deld d’une épaisseur dite critique 4. par formation de
dislocations qui se propagent vers I’interface et/ou la surface, et qui détériorent les propriétés
¢lectroniques du matériau. Ce mécanisme peut étre décrit en utilisant le modele de Matthews-

Blakeslee ). Dans certains cas, ce mécanisme de relaxation plastique peut étre précédé de la
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formation d’ilots contraints (mode de croissance de Stranski-Krastanov). Cette vision
classique de I’hétéroépitaxie est si largement partagée, a 1’exception peut étre des études
concernant les systémes métal/Si, que I’influence de I’énergie d’interface est généralement
négligée, et que 1’on considére généralement que 1’épitaxie est impossible pour des

désaccords paramétriques supérieurs a quelques pourcents.

Par rapport avec les systemes «standard», les systemes III-V/oxyde étudiés dans la

suite de ce manuscrit sont caractérisés par les trois aspects suivant :

Forte hétérogénéité cristallographique

Comme mentionné plus haut, nous avons axé nos efforts sur trois systemes III-
V/oxyde : InP/STO(001), GaAs/STO(001) et InP/Gd,O3(111). Les semiconducteurs (InP,
GaAs) et ne possedent pas les mémes réseaux cristallographiques que les oxydes (STO et
Gd,03) : InP et GaAs appartiennent a la famille blende de zinc (Fig.I1.8(a)). Cette structure
cristallographique peut étre décrite comme résultant de D’interpénétration de deux sous

réseaux C.F.C (cubique a face centrée), avec une structure de base tétraédrique.

a) Blende de zinc b) Pérovskite ¢) Bixbyite

Figure II-8 : Structures cristallographiques a) Blende de zinc b) Pérovskite c) Bixbyite

Le STO appartient a la famille Pérovskite (ABO3) (Fig.I.8(b)). Son réseau peut étre
décomposé en une succession de plans AO et de plans BO; le long de I’axe cristallographique
[001], et le structure de base est I’octaédre BOg. Par contre, le Gd,0O3 est un oxyde binaire
appartenant a la famille des oxydes lanthanides (Fig.I.8(c)). Sa structure cristallographique

est de type Bixbyite, présentant aussi une structure de base octaédrique.
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Fort désaccord de maille

Pour une relation d’épitaxie directe, le désaccord de maille vaut 50.24% pour le
systéme InP(5.8687A)/STO(3.905A), 44.77% pour le systéme GaAs(5.6532A)/STO(3.905A)
et 8.5% pour le systéme InP(5.8687A)/Gd,03(5.407A). Comme nous le verrons dans la
section I11.2.3.b, pour les systemes InP/STO et GaAs/STO, une relation d’épitaxie indirecte
est observée qui ramene le désaccord de maille & 7.96 et 3.8%, respectivement. Néanmoins,

ces désaccords sont encore €levés par rapport a ceux observés pour les systémes standards.

Forte énergie d’interface

L’affinité chimique modérée entre les semiconducteurs III-V et les oxydes conduit,
comme nous le verrons dans la suite de la section II1.2.2, a une forte énergie d’interface entre

ces matériaux.

Dans la Fig.Il.7, les systémes semiconducteurs/oxydes caractérisé par des grands
désaccords paramétriques et une forte hétérogénéité cristallographique et chimique
correspondent aux zones 3D vertes, et les résultats expérimentaux que nous présenterons dans
le chapitre suivant sont conformes a ce constat. Cette propriété fait I’intérét de ces systémes
pour I’intégration monolithique de semiconducteurs sur Si en utilisant des couches tampon
d’oxyde/Si : nous verrons par la suite que pour ces systémes, le désaccord de maille est
accommodé par un réseau de dislocations interfaciales (section I11.2.2). Le matériau croit
donc avec son paramétre de maille massif dés le début de croissance et ne contient pas de

défauts étendus associés a la relaxation plastique.
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I1.2.2) Aspects cinétiques de la croissance

II.2.2.a) Processus atomique

D’un point de vue atomique ¥, au début du processus d’épitaxie, les atomes adsorbés

sur la surface sont trés mobiles et diffusent en surface pendant leur durée de vie 7, avant

évaporation. La durée de vie d’un atome a la surface peut étre définie par :

Equation II-27: r,=(/v,)exp(E,/kT)

ou E_ est ’énergie d’adsorption, T est le température du substrat, v, est la fréquence de

vibration. L’efficacité de diffusion des adatomes peut étre caractérisée par une grandeur
appelée longueur de diffusion A, qui est la distance moyenne parcourue par un atome adsorbé

avant qu’il soit incorporé dans une phase solide ou désorbé, suivant la relation d’Einstein :

Equation II-28: A=2r,D

ou D est la coefficient de diffusion de 1’adatome et 7, le temps moyen de résidence de

I’adatome en surface entre les étapes d’adsorption et d’incorporation.

Les adatomes se déplacent sur la surface et forment des germes métastables.
Lorsqu’ils ont atteint leur taille critique (section II.1.b.ii), ces germes s’incorporent. Dans le
cas d’une croissance bidimensionnelle, en fonction de la longueur de diffusion des atomes par
rapport a la distance moyenne entre marches atomique successives de substrat, I’incorporation

peut étre soit par germination sur les terrasses, soit par migration vers les bords de marches :

Croissance par germination sur les terrasses

Si la longueur de diffusion d’atatome A est inférieure a la taille moyenne des marches
atomiques, la formation de noyaux 2D au milieu des terrasses est favorable. Dans ce cas, les
adatomes se déplacent sur la surface et forment des germes métastables, puis stables lorsqu’ils
ont atteint leur taille critique (Fig.I1.9). Ensuite, au fur et a mesure de la croissance, ces

germes vont grossir et coalescer pour former une couche compléte.
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Evaporation

Incidencet 1 I t I $

Nucie Nucie Incorporation
Diffusion = Métastable Critique

Figure II-9 : Schéma représentant les différent processus mis en jeu lors de la croissance 2D par ilots

Croissance par avancée de marche

Les bords de marche constituent des sites de germination préférentiels pour les
adatomes. Si la longueur de diffusion est supérieure a la taille moyenne des marches

atomiques, une croissance par avancée de marches peut étre observée.

Evaporation

idonce @ g by .

R

Figure II-10: Schéma représentant les différent processus mis en jeu lors de la croissance 2D par avancée
de marche
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I1.2.2.b) Equations d’évolution du systeme

Cette partie est dédi¢e a la présentation des formalismes décrivant la cinétique des

mécanismes de diffusion-germination aux premiers stades de croissance. Pour cela, nous
. \ . . . 95 .

présentons un modéle développé par Lewis et al. [*°) dans le contexte de la croissance

cristalline.

Au premiers stades de la croissance, des atomes libres arrivent a la surface avec une

flux incident R en cms™', la population des atomes libres N, sur la surface est donnée par :

Equation 11-29 : N, =Rrt,

ou 7, est la durée de vie d’atome qui est définie par I’Equation I1.27. Si ces atomes libres
sont capturés dans un temps 7, plus court que 7,, la densité d’atomes libres N, est définie

par :

Equation I1-30 : N, =RI1T,

La migration d’un atome libre entre les sites de capture est décrite par la vitesse V, en

sites s~', dépendant de 1’énergie de diffusion E, et de la fréquence v, :

Equation II-31 : V. =v,exp(—E,/KT)

Vo n’est autre que le coefficient de diffusion des atomes libres sur la surface. Le nombre de

sites m, qu’un atome libre couvre pendant sa durée de vie T, est :

Equation 11-32: m, =V, &, =, /v,)&xp[(E, - E,)/kT]

Si chaque unité de surface contient N, sites d’adsorption, un atome libre peut couvrir

une surface de m/ N, en cm” pendant7, . De plus, I’atome peut étre capturé si cette surface
contient des sites de capture. Ici, le modele considere les sites de capture comme mobiles et
les atomes comme fixes. Un site de capture est considéré comme capable de capturer tous les

atomes incidents dans une surface de capture m, /N, autour de lui-méme. La vitesse de
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capture V, d’un seul atome sur un seul site de capture est définie par le produit du flux

incident d’atomes par la surface de capture % °7!:
Equation I1-33 : V= . :iexp[(Ea —Ed)/KT]
NO NO

On suppose dans un premier temps que la température est suffisamment faible pour
que 1’on puisse négliger 1’évaporation des atomes. Le nombre de germes formés sature pour

une densité de saturation N, etona:

Equation 11-34 : N, Un, =N,

ou m, est le nombre de sites qu’un atome libre peut couvrir avant d’étre capturé, et m_ /N,

définit la surface de capture autour de chaque germe stable. Lorsqu’il n’y a plus de nucléation,
des atomes libres ne peuvent pas se rencontrer avant d’étre capturés, donc en négligeant la

fluctuation statistique, il y a un atome unique pour chaque m, sites, et on peut obtenir :

Equation II-35 : N,n,=N,,etdonc N, =N, =N,/m,

Selon I’équation 11.32, nous savons que V, =m, /T,, et la durée de vie d’un atome avant

d’étre capturé 7 peut étre définie par :

Equation I1-36 : m,/T,=m,/T,=V ,etdonc 7, =1, [, /m,
On a aussi:
Equation I1-37 : N, =RI[T1,,

A partir de I’équation (1I-34), (1I-36) et (I1I-37), N, vaut a

Equation II-38 : N . =N,/m
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Avec I’équation (I1-35), on peut obtenir :

Equation II-39 : N’=N,[R e = N, Eexp(&)
m, V, KT
Selon I’Equation I1.39, 1’étude de la variation de la densité d’ilot en fonction de R et
de la température permet d’extraire les principaux paramétres de la diffusion de surface des

atomes libres.

I1.3) Techniques expérimentales

Dans cette section, nous allons présenter les différents éléments du dispositif
expérimental (le réacteur d’épitaxie) ainsi que les différentes méthodes d’¢laboration et de

controle utilisés pour la croissance semiconducteur/oxyde.

I1.3.1) L’épitaxie par jet moléculaire

L’épitaxie par jet moléculaire (EJM) est une technique de croissance développée dans
les années 1970 par deux équipes de recherche des laboratoires Bell et IBM dans le but de
faire croitre des semi-conducteurs monocristallins de composés III-V dans une ambiance
contrdlée. L’épitaxie s’effectue dans une chambre ultravide (10° ~10" Torr) refroidie a

I’azote liquide.
Dans le cadre cette thése, toutes les structures ont été réalisées dans un réacteur Riber
2300 dédié a la croissance des semiconducteurs III-V, 1’ensemble des éléments du réacteur est

représenté sur la Figure I1.11. Le bati se constitue des parties suivantes :

Le sas d’introduction

I1 est équipé d'une pompe turbomoléculaire permettant d'atteindre un vide de 1'ordre de

10°24 107 Torr.
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Module de transfert

Apres introduction dans le sas, les échantillons peuvent étre dirigés vers le module de
transfert, ou un vide plus poussé de l'ordre de 10® Torr est maintenu grice a un pompage
ionique. Dans ce module de transfert, on dispose d'un four permettant de dégazer les porte-

échantillons et des substrats.

La chambre de croissance

Apres dégazage, les échantillons sont transférés dans la chambre d'épitaxie. C'est dans
la chambre d'épitaxie que le systeme de pompage est le plus puissant. En effet, les panneaux
cryogéniques refroidis a 1'azote liquide et un sublimateur de titane permettent d'atteindre un
vide de l'ordre de 10" Torr. La chambre est équipée d'un systéme d'analyse par diffraction
RHEED pour contrdler in-situ en temps réel la cristallinit¢ de la surface au cours de la
croissance. Un pyromeétre et un thermocouple placés a l'arriére de I'échantillon permettent de

mesurer la température de croissance.

L’épitaxie est réalisée a partir des cellules d’effusion de type Knudsen, contenant des
¢léments I1I métallique a évaporer (Ga ou In) issus de matériaux solides de trés haute pureté.
Le flux de I’¢lément est fonction de la température de la cellule. La température de la cellule
est mesurée par un thermocouple reli€¢ a un régulateur qui en permet un controle précis. Les
flux issus des cellules sont des jets moléculaires dans le sens de la théorie cinétique du gaz : le
libre parcours moyen des éléments évaporés ou sublimés reste trés grand par rapport a la
distance source — échantillon, c’est le régime de I’effusion moléculaire de Knudsen limitant
I’interaction entre atomes évaporés. Un systéme de cache devant chaque cellule et le cache
générale qui masque toutes les cellules permettent d’interrompre les flux des éléments et la
croissance de facon quasi instantanée. Les éléments V, sous forme solide, sont un peu
différents a produire. En effet, que ce soit I'As ou le P, ils sont présents a 1'état naturel sous
forme d'As4 et de P4. Dans le cas de l'arsenic, sa molécule As4 peut étre utilisée directement,
mais elle est moins réactive qu’As2. Cependant, le phosphore doit nécessairement étre sous la
forme P2 pour étre utilisable. Pour cela, une charge d'élément V est chauffée a 380°C dans un
creuset de grande capacité, puis est évaporée et recueillie dans un craqueur. Le rdle du
craqueur est de chauffer les molécules entre 800°C et 900°C pour les dissocier. Les deux
molécules (As2 ou P2) sont ensuite controlées par une vanne dont I'ouverture réglable permet

d'ajuster la valeur de la pression de chaque espéce.
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L'échantillon est fixé par des cavaliers sur un support en molybdéne appelée
"Molyblock". Ce porte-échantillon est inséré sur le four du réacteur afin d'étre porté a la
température de croissance désirée. Le four posséde un systéme de rotation permettant
d'homogénéiser la croissance. L'épitaxie des matériaux III-V est basée sur la méthode des
trois températures de K. Giinter : les ¢léments III ont une température de sublimation plus
importante que les ¢léments V, ils sont maintenus a une température Ty supérieure a celle du
substrat Tg permettant aux ¢léments III de se condenser sur la surface du substrat avec tres
peu de re-évaporation. Les €éléments V assurent la steechiométrie en se liant aux ¢éléments 111 :
il est donc indispensable d'imposer des flux d'éléments V nettement supérieurs aux flux
d'éléments III. La vitesse de croissance est ainsi contrdlée par le flux d'éléments III en
fonction des températures des cellules. L'interruption de croissance est assurée par l'ouverture

ou la fermeture d'un cache placé devant chaque cellule d'¢lément III.

Y- Module
LAy de transfert .
Canne de transfert - S Manipulataur
= @ é -
Sas d'intrr:x:iulr:l:ican{,,.F — lL( ) "T ~ ,Chambre
.y ' ' L/ depitaxie

g

Chariot. oo | -
Four de : l
o
L
K\ Fanneaux
RIBER

Figure II-11 : Représentation du réacteur d’épitaxie Riber 2300
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I1.3.2) La diffraction RHEED

I1.3.2.a) Principe

La diffraction RHEED (diffraction d’¢électron de haute énergie par réflexion) est une
technique indispensable pour caractériser la croissance en temps réel. Elle peut étre intégrée
dans la chambre de croissance, et permet ainsi de fournir des informations précieuses in-situ,

sur I’évolution de la surface d’échantillon.

L’appareillage se compose d’un canon a électrons et d’un écran phosphorescent sur
lequel s’affiche le cliché de diffraction (Fig.I.12). Le faisceau d’électrons est accéléré sous
haute tension (30KV) en frappant la surface avec un faible angle d’incidence (~ 3°), ce qui
permet de sonder la matiére sur quelques monocouches a travers le diagramme de diffraction,

et ainsi de ne collecter que des informations sur la surface.

Les faisceaux réfléchis et diffractés sont collectés sur un écran phosphorescent et sont
ensuite enregistrés par une caméra CCD. L’enregistrement et 1’analyse des clichés de
diffraction électronique se fait a 1’aide d’un logiciel développé sous Labview par Claude

Botella (assistant ingénieur a I’INL).

Caméra
CCD
Ecran )
Phosphorescent

Faisceau
diffracté .~
Faisceau

incident : 30KV s
Conen M
d’électron

Echantillon

Figure 1I-12 : Schéma de principe de la techniqgue RHEED
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I1.3.2.b) Théorie de la formation d'un diagramme RHEED

I1.3.2.b.i) Réseau réciproque

Un réseau réciproque est calculé a partir du réseau réel par une transformée de
Fourrier. Le réseau réciproque associé¢ a la périodicité d’un réseau réel. Si I’objet dans le
réseau est périodique, alors le spectre dans le réseau réciproque sera discret en présentant des
points dénommés nceuds du réseau réciproque. L’espacement entre les nceuds est reli¢ a la
périodicité de 1’objet. Dans le cas du RHEED, I’objet diffracté n’est plus tridimensionnel mais
bidimensionnel du fait de I’angle d’incidence rasante. Le réseau réciproque ne se compose

plus de nceuds mais de lignes dont I’espacement est déterminé par la maille en surface.

I1.3.2.b.ii) Sphere Ewald : cas du RHEED

La sphere Ewald peut étre appliquée pour déterminer un diagramme de diffraction, le
principe est de tracer une sphére virtuelle de rayon 277/ A centrée sur ’origine de réseau
réciproque, la condition de diffraction de Laue P—k(avec k et k' les vecteur d’onde des

¢électrons incidents et diffractés) est satisfaite si I’extrémité du vecteur k' -k rencontre une

tige du réseau réciproque (Fig.I1.13), la condition de diffusion ¢élastique assure un maximum

d’intensité¢ dans les directions pour lesquelles la pointe du vecteur k'—k se trouve a

I’intersection d’une tige du réseau réciproque et de la sphere d’Ewald. Le faisceau diffracté

correspondant a cette intersection est la ligne partant de 1’échantillon suivant le vecteur k'

jusqu'a I’écran phosphorescent.
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Figure 1I-13 : Schématique du principe de la diffraction RHEED
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I1.3.2.c) Informations données par RHEED

I1.3.2.c.i) Cristallinité

Le RHEED peut fournir des informations sur la qualité cristalline de la couche. La
Fig.Il.14 montre 3 diagrammes RHEED correspondant a des matériaux amorphes,
polycristallins et monocristallins. Pour les matériaux amorphes (Fig.I.14(a)), on observe un
halo unique, caractéristique de 1’absence d’ordre atomique. Dans le cas d’une couche
polycristalline (Fig.Il.14(b)), le RHEED présente des anneaux de Debye-Scherrer, qui
résultent de la diffraction dans toutes les directions cristallines. Pour une croissance
monocristalline 2D et si la surface est trés lisse, une «zone de Laue» apparait sur le
diagramme, sous la forme de tiches formant des arcs de cercles (Fig.I1.14(c)). Par contre, si la
surface n’est pas parfaitement lisse, la zone de Laue est invisible, le RHEED est caractérisé

par des raies de diffractions.

Amorphe Polycristalline Monocristalline

Figure 1I-14 : Diagramme RHEED pour des surfaces de différentes cristallinités

I1.3.2.c.ii) Mode de croissance

Le RHEED permet aussi de déterminer le mode de croissance. Dans le cas d’une
croissance bidimensionnelle, dite mode Franck-Van Der Merve, les clichés de diffraction
présentent toujours des raies pendant la croissance (Fig.Il.15(a)), mais la forme des raies
apporte des informations sur la qualité de surface: plus les raies sont fines, meilleure est la
qualité cristalline de la couche. Par contre, si les surintensités apparaissent sur les raies, alors
la surface 2D est rugueuse. Dans le cas d’une croissance 3D, dite mode Volmer-Weber, le
cliché diffraction forme des taches de diffraction, dénommées taches de Bragg (Fig.I1.15(b)).
Dans un mode de croissance Stranski- Krastanov, au premier stade de croissance, une couche
de mouillage se croit, le RHEED reste 2D. Puit, au dela de I’épaisseur critique, des ilots se

forment donnant lieu a un diagramme de diffraction 3D. La mesure de 1’apparition d’une
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tache de Bragg, par I’augmentation de I’intensit¢ RHEED, permet de mesurer 1’épaisseur

critique de la transition.

@ ! (b) !
' I I
| | 1 1
41 , |
| 1
I |
1 | |
I |
| 1
I |
| 1
I |
| 1
2D : 3D : 2D-3D
Franck-Van Der Merve Volmer-Weber Stranski-Krastanov

Figure 1I-15 : Diagrammes RHEED observés pour différents modes de croissance

I1.3.2.c.iii) Reconstruction de surface et parametre de maille

La Figure I1.16 représente le diagramme RHEED d’une surface de STO (001).

Figure II-16 : Diagramme RHEED d’une surface de STO (001) reconstruite 2 x4

Sur un tel diagramme, on observe des raies de diffraction d’ordre entier dont
I’écartement est inversement proportionnel au paramétre de maille de la surface du réseau

sondé. Les raies de diffraction d’ordre fractionnaire résultent de la présence de reconstruction,
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I’ordre 1/2 ici caractérise la reconstruction (2x1) du STO. Enfin, concernant les lignes
Kikuchi qui croisent les raies d’ordre entier et fractionnaire, leur origine provient du principe
que ces lignes sont indépendantes de la réflexion élastique du faisceau d’¢lectron sur la
surface. Ils apparaissent dans le cas d’une couche présentant a la fois une trés bonne

cristallinité et une bonne qualité.

I1.3.2.c.iv) Vitesse de croissance

Les premicres oscillations RHEED furent observées par Harris et al. en 1981 durant

une croissance de GaAs [ 99- 1001

. Dans le cas d’une croissance bidimensionnelle par
nucléation des 1ilots, le changement de morphologie de la surface alternant entre les couches
planes et les stades intermédiaires plus rugueux provoque une variation d’intensité du faisceau
diffracté. Comme il est montré sur la Fig.I.17, avant la croissance, la surface est lisse et sa
réflectivité est maximale. Lorsqu’une fraction de monocouche est déposée, les ilots de hauteur
atomique qui recouvrent la surface diffusent une partie des électrons : ’intensité chute puis
passe par un minimum pour un taux de couverture d’une demi-monocouche. Lorsqu’une
monocouche est enticrement déposée, I’intensité du RHEED retrouve un maximum. La
période correspond donc a la croissance d’une monocouche atomique. La mesure des

oscillations du RHEED au cours du temps permet, par conséquent, de controler la vitesse de

croissance et donc I’épaisseur des couches déposées.

P T lRS B s e i
. | \

» » » » »
» > »
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Figure 1I-17 : Principe des oscillations RHEED en fonction du taux de couverture de la surface en
monocouche. Le paramétre t est normalisé a la période de croissance d’une monocouche.
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I1.3.3) Autres techniques de caractérisation

Les échantillons épitaxiés dans le cadre de cette thése ont fait I’objet d’études basés
sur I’utilisation de la technologie de Microscope a Force Atomique — en mode contact ou non

contact Afin d’évaluer les morphologies de surface des hétérostructures épitaxiées.

Une autre technique de caractérisation adaptée a notre étude est la microscopie TEM.
Celle-ci permet la caractérisation a 1’échelle atomique des hétérostructures ou une multitude
d’informations peuvent étre obtenues telles que les structures des défauts, les déformations
cristallines ou encore la chimie des interfaces. Les caractérisations TEM dans le cadre de cette
these ont été essentiellement réalisées en collaboration avec L. Largeau et G. Patriarche

(Laboratoire LPN a Marcoussis).

Un autre moyen de caractérisation adapté a 1’étude est la diffraction par rayons X
(XRD), c'est une méthode qui pourrait déterminer les structures cristallographiques du
matériau ¢épitaxié. Cette technique permet d’évaluer la cristallinité d’une couche épitaxiée, sa

contrainte et son orientation par rapport au substrat.

[1.4) Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons décrit brievement les principes fondamentaux de
I’héréroépitaxie. Nous avons mis en évidence théoriquement les particularités associés aux
modes de croissance et d’accommodation du paramétrique pour le systéme
semiconducteur/oxyde en développant un modele décrivant le processus de condensation des
especes présentes en phase gazeuse sur le substrat. En plus, le principe de I’épitaxie par jet
moléculaire (EJM) et les techniques de caractérisation sont détaillés. Dans le chapitre suivant,
nous allons décrire et discuter les études expérimentales sur les systeémes : InP/STO/Si(001),

InP/Gd,03/Si(111) et GaAs/STO/Si(001).
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[1.1) Introduction

Ce chapitre présente en Section II1.2 les résultats expérimentaux concernant les
premiers stades de croissance pour trois différents systémes semiconducteurs/oxydes. Nous y
détaillerons le mode de croissance, 1’accommodation du désaccord paramétrique et les
relations d’épitaxie notamment. La Section I11.3 est consacrée a I'¢tude de I’influence des
conditions de croissance sur 1’orientation du semiconducteur (propriétés chimiques de la
surface d’oxyde, température de croissance (T) et pression d’élément V (Pv)). Enfin, 1’étude
de I’origine de macles formées lors de la croissance du semiconducteur sur oxyde est exposée

en Section 111.4.

I11.2) Les premiers stades de la croissance

Dans cette section, nous analysons les premiers stades de croissance des systémes
InP/SrTi03(001), GaAs/SrTiO3(001) et InP/Gd,Os/Si(111). Premicrement, les méthodes
employées lors de la préparation des surfaces d’oxydes et des tampons de Gd,O3/Si (111) sont
brievement décrites. Nous présentons ensuite les modes de croissance des semiconducteurs
sur oxydes ainsi que les spécificités d'une accommodation du désaccord paramétrique. Nous

décrivons enfin les différentes relations d’épitaxies indirectes observées pour ces systeémes.

I11.2.1) Préparation des oxydes et de leurs surfaces

II1.2.1.a) Le substrat de SrTiO3(001)

Les principaux résultats discutés dans ce chapitre concernant les systémes
semiconducteurs/STO ont été obtenus avec des substrats de SrTiO3(001). La croissance et les
sur des couches tampons de STO/Si sera décrite dans le chapitre suivant. Avant croissance du
semiconducteur, les substrats de STO(001) sont nettoyés chimiquement dans une solution
tamponnée d’HF/NH4F de type commercial diluée a 4% pendant 30s, puis rincés pendant 10s
dans de I’eau désionisée. Ceci conduit a la formation d’un plan terminal de TiO,"*"'*, La
Figure III.1 compare les morphologies de la surface du STO(001) mesurées par AFM avant,
apres préparation chimique et aprés un recuit a 600°C. Apres la préparation de la surface, on

observe I’apparition d’une succession de terrasses planes, séparées par des marches atomiques
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de hauteur égale a une maille de SrTiOs, ce qui confirme que les plans terminaux de surface
sont de méme composition chimique (terminaison Ti0O,). Une étude plus poussée de la chimie

de la surface du STO(001) est présentée dans la Section I11.3.1.b.

Z (nm)

L, L Mlos
00 02 04 06 08 10
X (nm)

Figure IlI-1: Images AFM réalisés sur un substrat de STO (a) avant la préparation chimique et thermique
(b) apres la préparation chimique et thermique avec un profil de la coupe (c)

Aprés ce traitement chimique, différents traitements thermiques sous ultra vide

peuvent Etre réalisés :

o Un recuit sous vide a 600°C pendant 30min permet d’éliminer I’essentiel des impuretés
carbonées de surface. Apres un tel recuit, la surface de STO(001) est non reconstruite, et
le digramme RHEED associée (Fig.lll.2(a)) présente des raies de diffraction nettes

indiquant une bonne cristallinité.

o Un recuit prolongé pendant 45 min a une heure a au moins 700°C conduit a la formation
d’une reconstruction de surface (2x1), correspondant a 1’évaporation de I’oxygene de

surface et a I’organisation des lacunes d’oxygene de surface ainsi formées.

Ces deux différentes surfaces et les diagrammes RHEED sont présentés sur la Fig.I11.2

ci-dessous.
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Figure IlI-2 : Diagrammes RHEED et structure de surface (a) du STO(001) non reconstruit (1x1) (b)
STO(001) reconstruit (2x1) """

I11.2.1.b) Les couches tampon de Gd=05(111)/Si(111)

Ces couches tampons sont épitaxié¢es dans le bati oxydes de I’'INL selon une procédure
décrite a la Ref. [104]. Les substrats de Si (111) sont nettoyés chimiquement au HF puis recuit
pendant une heure a 900°C sous ultravide dans le bati EJM, ce qui conduit a I’obtention d’une
reconstruction (7x7) du Si (111). La température est ensuite portée a 700°C pour 1’épitaxie de
Gd,Os par évaporation au canon a électrons d’une cible cristalline de Gd,Os, sous une
pression d’oxygéne moléculaire de 5x10° Torr. La Figure I11.3(a) présente une image AFM

de la morphologie de surface du Gd,Os3 sur Si.

)

Terrasse

\_ A ——"

Figure IlI-3 : (a) Image AFM de la surface d’une couche de Gd,O; épitaxiée sur Si(111). La surface
présente des marches atomiques dont la hauteur correspondant a une monocouche de Gd203. (b) : Image
TEM haute resolution d’une couche de Gd,O; épitaxice sur Si(111)
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La surface présente des terrasses atomiques, montrant que la couche formée est assez

plate. En plus, le Gd,Oj3 est monocristallin et monodomaine.

Apres croissance, les tampons de Gd,03/Si(111) sont transférés a 1’air puis dans le
réacteur III-V, ils seront premiérement recuit sous atmosphere de O, a 600°C pendant une
heure dans une chambre adjacente au réacteur et connectée sous vide afin de supprimer les

contaminations carbonées.

[II.2.2) Mode de croissance du semiconducteur et accommodation du

désaccord paramétrique

Dans cette section, nous analysons les propriétés structurales d’ilots de
GaAs/STO(001), d’InP/STO(001) et d’InP/Gd,03/Si(111) déposés apres la préparation de
surface telle que décrite ci-dessous. Les ilots semiconducteurs sont formés par dépdt de 3
monocouches (MC) a 430°C pour I’InP et 510°C pour le GaAs, a une vitesse de croissance de

0.2MCls.

Pour les trois systémes considérés, la croissance du semiconducteur est initialement
3D. Les coupes TEM des différents ilots obtenus sont présentées sur la Fig. II1.4 : les ilots
semiconducteurs se forment directement sur 1’oxyde sans couche de mouillage, suivant le
mode de croissance de Volmer-Weber. L’angle de contact de ces ilots est ¢levé (de I’ordre 40°
pour InP/Gd,0s3, 60° pour InP/SrTiO; et 80° pour GaAs/SrTiOs) indiquant une énergie
d’interface élevée ') Par ailleurs, aucun défaut étendu n’est détecté dans les ilots, malgré
leur fort volume et les forts désaccords paramétriques mis en jeu (7.9% pour le systeme

InP/Gd,03, 6.3% pour le systéme InP/STO et 2.4% pour le systeme GaAs/STO).

InP/Gd,04/Si(111) InP/StTiO4(001) GaAs/SrTiO;(001)

Figure IlI-4 : Coupe TEM d’un ilot (a) InP déposé sur Gd,O3/Si(111) (b) InP déposé sur STO(001) (c)
Gads déposé sur STO(001)
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L’évolution du paramétre de maille du semiconducteur au début de la croissance a été
mesurée in-situ via une analyse RHEED pour les systemes InP/Gd,Os/Si(111) et
InP/SrTi03(001). Cette mesure est effectuée en suivant la distance sur les diagrammes
RHEED entre la tache transmise et 1’'une des taches de diffraction du faisceau d’électron par
les 1ilots, en fonction du temps. Les résultats sont présentés sur la Figure III.5. On peut
observer que dés que les taches de diffraction apparaissent (aprés un dépot de I’équivalent
d’environ 0.5A de semiconducteur), le semiconducteur prend son paramétre de maille massif.
L’absence de défauts étendus a la Fig.II1.4 suggere néanmoins que le semiconducteur n’a pas

subi de relaxation plastique.

InP/Gd,04/Si(111) InP/STO(001)
3.50 T 1.76 T
d,,,Gd,0,=3.128  (a): dy0oSITiO;=1.958 : (D)
3.46 4 Inp ¢ ' 1.74 ;
nP massi : . :
11 E 172 d,,, InP massif ;
; 1.70 / LA
W Fin de :
1.68 . '
Début croissance
1.66 d;roissance '
1.64
0.0 1.0 2.0 3.0 4.0 5.0 6.0 00 05 10 15 20 25 3.0 35 4.0
Epaisseur déposée (A) Epaisseur déposée (A)

Figure III-5 : Evolution de la distance interreticulaire (a) 111 de I'InP/Gd,Os(111) (b) 222 de
’InP/STO(001) pendant les premiers stades de la croissance.

Une image TEM haute résolution de I’interface InP/STO associée a une image filtrée
par transformée de Fourier sur laquelle on ne voit que les plans (200) du STO et les plans
(220) de I’InP, qui sont alignés dans le plan de croissance (voir la Section II1.2.3.b), sont
exposées a la Fig. II1.6(a). On peut observer sur la figure des dislocations réguliérement
espacées et confinées dans le plan de I’interface. Concernant le systéeme InP/STO, on
dénombre une dislocation tous les 16 ou 17 plans (200) du STO, soit en moyenne une
distance de A~64nm. Le désaccord de maille accommodé par ces dislocations interfaciales

peut alors étre calculé par :

Equation III-1 : E=1/A=6.09%
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ou ¢ est le désaccord de maille calculé, cette valeur est extrémement proche du désaccord de
maille effectif entre InP et STO a la température de croissance, qui est de 6.08% en prenant en
compte la relation d’épitaxie indirecte entre InP et STO et la différence entre les coefficients
de dilatation thermique des deux matériaux. Ainsi, le désaccord de maille est entierement

accommodé par ce réseau de dislocations interfaciales.

| Il I'FIIIHTHFHLILH!'illjm‘ w

Figure IlI-6: (a) Vue TEM en haute résolution de l'interface InP(001)/STO(001), image filtrée de la zone
de linterface en insert, mettant en evidence la présence de dislocations interfaciales (b) Image TEM filtrée
de linterface (b) InP/Gd,0; et (c) InP/STO. Les dislocations d’interfaces sont encerclées.

Des images filtrées équivalentes pour les interfaces InP/Gd,0; et GaAs/STO sont
¢galement présentées sur les Figures IIL.6(b)-(c). Nous pouvons observer que les deux
interfaces contiennent des dislocations, qui sont confinées a I’interface et ne se propagent pas
dans les structures. De plus, la densité de dislocations interfaciales est exactement celle
nécessaire pour accommoder 1’intégralité du désaccord paramétrique entre les matériaux. La

formation de ces dislocations interfaciales ne résulte pas d’une relaxation plastique d’une
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couche initialement contrainte : elles se forment dés le début de la croissance, car pour ce
systéme a fort désaccord de maille et a fort énergie d’interface, la formation de dislocations
interfaciales est plus avantageuse énergétiquement, conformément aux analyses présentées

dans le Chapitre I1.

I11.2.3) Orientation cristalline et relation d’épitaxie

111.2.3.a) InP/Gd20s(111)/Si (111)

Le cliché de diffraction ¢€lectronique réalisé¢ sur une coupe TEM d’un échantillon
contenant des filots InP/Gd,03/Si(111) est présenté sur la Figure II.7(a). 11 permet de

déterminer la relation d’épitaxie suivante entre I’InP et le Gd,Os :

(11 D)mp // (111) Ga:owsi
[110]wmp // [110] Ga:0vsi

Cette relation d’épitaxie est illustrée a la Figure II1.7(b). Elle est directe et conduit a un
désaccord de maille de ~7.9%. Les positions relatives des taches de diffraction confirment par
ailleurs que I’InP prend son paramétre de maille massif. Le cliché de diffraction de la
Fig.II1.7(a) indique enfin que I’'InP contient des micromacles dont I’origine est commentée en

détail par la suite.

Axede &
croissance -

k . 111InP

A141I0P qqq g miacle

nl.écle % 1

\ 5 111InP &

e . 002MP__ 00.4Gd,0,
004 Gd,0; g02InP - .
¢ . %1-1-11nP,

200 Pixel

Figure IlI-7 : (a) Cliché de diffraction électronique d’un empilement InP/Gd,03/Si(111).
(b) lllustration de la relation d’épitaxie entre I’InP(111) et le Gd,O0;3 (111)
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I11.2.3.b) InP et GaAs sur SrTiOs(001)

Pour ces deux systémes, 1’orientation du semiconducteur dépend des conditions de
croissance, comme nous le verrons dans la Section I11.3. Deux relations d’épitaxie principales

sont observées et illustrées a la Fig.II1.8 dans le cas du systeme GaAs/STO :

Orientation (001)

Lorsque le semiconducteur est orienté (001) sur STO, la relation d’épitaxie entre le

semiconducteur et STO est donnée par :

(001)sc // (001)sto
[110]sc // [100]sto et [110]sc // [010]sto

Orientation (111)

Lorsque le semiconducteur est orienté (111) sur STO, la relation d’épitaxie entre le

semiconducteur et STO suit:

(111)sc // (001)sto0
[110]sc // [100]sto et [-211]sc // [010]st0

O Ti 3997A

© Ga &’4‘;’ 01)?&
R M LY dhe
ol

Figure IlI-8 : Vue TEM en coupe et le cliché de diffraction en encart d’un ilot de GaAs (a) orienté (001) (b)

orienté¢ (111) sur STO(001). Schéma de la relation d’épitaxie pour (c) GaAs(100)/STO(100) (d)
Gads(111)/STO(100)
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L’orientation (001) du semiconducteur donne lieu a une croissance bidomaine dans
cette configuration. Le désaccord de maille, isotrope dans cette configuration, est de 2.4%
pour le systtme GaAs/STO, et de 6.7% pour le systeme InP/STO. L’orientation (111) du
semiconducteur donne également lieu a une croissance bidomaine a ceci pres que le désaccord
de maille dans cette configuration est anisotrope : pour InP/STO, le désaccord est de ~6.27%
le long des axes <110> de I'InP, et de ~7.96% le long des axes <-211> de I’InP, alors que
pour GaAs/STO, il est ~2.4% le long des axes <110> du GaAs et ~3.8% le long des axes
<-211> du GaAs.

II1.3) Conditions de croissance et orientation du semiconducteur

Dans les sections suivantes, nous allons analyser la dépendance de 1’orientation du
réseau du semiconducteur en fonction des parametres de croissance. Nous verrons que les
reconstructions de la surface de 1’oxyde, la température de croissance (T) et la pression

d’¢élément V(Py) influencent sensiblement 1’orientation du semiconducteur.

I11.3.1) Influence de la surface de I'oxyde

II1.3.1.a) Reconstruction de la surface du STO(001)

Nous comparons ici deux échantillons pour lesquels 100 nm d’InP ont été déposés
dans les mémes conditions de croissance : T=410°C, Pp=4><10'6 Torr et v=0.2MC/s. L’un des
¢chantillons est déposé sur une surface de STO(001) propre et non reconstruite, et I’autre est
déposé sur une surface de STO(001) propre reconstruite (2x1). Les clichés RHEED relevés
apres le dépot d’InP le long de I’azimut [100] du STO(001) sont comparés sur les Figures
I11.9(a)-(b). Rappelons en préambule que les taches de diffractions sur le cliché peuvent étre
indexées, car la distance entre la tiche transmise et une tache particuliére est inversement
proportionnelle a la distance inter réticulaire caractéristique de la famille de plans
correspondants. Par ailleurs, I’angle entre la droite verticale passant par la tache transmise et
la droite passant par la tiche de diffraction considérée correspond a I’angle que forme la
famille de plans correspondante avec le plan de croissance "% '%) Les deux clichés de la
Fig. I11.9 indiquent ainsi que 1I’InP épitaxié¢ sur STO non reconstruit est orienté¢ (111), alors

que I’échantillon épitaxié sur STO reconstruit (2x1) est orienté (001).
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® (100 i e (d)
= 111

* o222 -

Figure IlI-9: Diagrammes RHEED relevés apres croissance de 100nm d’InP épitaxié sur (a) STO(100) non
reconstruit (b) STO(100) reconstruit. (c) et (d) : Figures de poles 111 observées par diffraction de rayons
X sur des couches d’InP epitaxiées sur STO (001) non reconstruit (a gauche) et sur STO(001) reconstruit
(a droite)

Des analyses XRD ont ét¢ menées par L. Largeau au LPN, pour obtenir plus
d’informations sur les orientations cristallographiques des deux échantillons. Les figures de
pole des réflexions (111) de I'InP pour les deux échantillons sont présentées sur la Figure
II1.9(c)-(d). Elles confirment les résultats déduits de 1’analyse RHEED : pour 1’échantillon
épitaxié¢ sur STO non reconstruit (Figure I11.9(¢)), on reléve un pic central intense ainsi qu’un
jeu de 12 pics a ¥ =70.5°, 70.5° correspondant a I'angle entre deux familles de plans (111)
dans la structure blende de zinc de I’InP, autrement dit, 1'InP est orienté (111) sur STO (001).
De plus, les plans (111) présentent une symétrie d’ordre 6 dans I’InP. La symétrie d’ordre 12
observée sur la figure de pdle indique une croissance bidomaine. La figure de pdle montre par
ailleurs que la relation d’épitaxie dans le plan est bien conforme a celle indiquée dans la
Section I11.2.3.b, a savoir que I’InP aligne ces directions [110] et [-221] avec les directions de
type [100] du plan (001) du STO. Pour I’échantillon épitaxié sur STO (001) reconstruit (2x1)
(Figure I11.9(d)), on observe un jeu de 4 pics intenses a W=54.7°, correspondant a 1’angle
entre les plans (001) et (111) dans la structure de I’InP. Ces ¢léments indiquent que I’InP est
majoritairement orienté (001) dans cet échantillon. Par ailleurs, la figure de pdle montre
¢galement que la croissance de 1’InP est bidomaine, ce dernier alignant ces directions [110]
dans le plan de croissance aux directions [100] et [010] de la surface (001) du STO. On note
que les deux figures de pole présentent par ailleurs des taches supplémentaires, qui ne sont
pas cerclées. Ceux-ci correspondent a des orientations parasites que nous commenterons en

détails par la suite.

76



WIIIMWMWM#&W#{’{—V&&G&MW

La méme tendance est observée concernant le systéme GaAs/STO. La Figure II1.10
présente les clichés RHEED relevés selon ’azimut [100] du STO aprés le dépot de 3 MC de
GaAs sur STO non reconstruit (Figure I11.10(a)) et reconstruit (2x1) (Figure I11.10(b)) avec
les conditions de croissance suivantes: T=430°C, Px=3.2X 10°° Torr, v=0.2MC/s et

LGa AS=3MC.

Figure IlI-10 : Diagrammes RHEED relevés aprés croissance de 3MCs de GaAs épitaxié sur (a) STO(001)
non reconstruit (b) STO(001) reconstruit.

L’indexation de ces clichés indique que dans les deux cas, des ilots orientés (001) et
(111) sont présents simultanément : 1’échantillon épitaxi¢ sur STO non reconstruit est
majoritairement orienté (111), alors que 1’échantillon épitaxié sur STO (001) reconstruit (2x1)

est majoritairement orienté (001).

I11.3.1.b) Analyse par photoémission : le cas Ge/STO(001)

Afin de mieux comprendre la corrélation entre 1’orientation cristalline du
semiconducteur et la reconstruction de la surface du STO(001), nous avons mené une étude
par photoémission du systeme Ge/STO au synchrotron SOLEIL, en collaboration avec Mario
El-Kazzi. Le Ge a été choisi pour cette étude, car 1’utilisation de phosphore ou d’arsenic est
interdite dans les synchrotrons pour des raisons de sécurité. Rappelons en préambule que la
plupart des reconstructions de surface du STO(001) sont associées a I’évaporation d’oxygene
et & la réorganisation a la surface de I’oxyde des lacunes d’oxygéne ainsi formées ['* %1, En
conséquence et contrairement au Si, Ge et III-V, les reconstructions de surface du STO

[110, 111]

conduisent a une augmentation de 1’énergie de surface du matériaux , car elles

représentent un écart a la steechiométrie de surface la plus stable, a savoir TiO, pour le STO.
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Nous avons tout d’abord nettoyé chimiquement un substrat de STO (001) comme
indiqué a la Section II1.2.1, et recuit ce substrat sous vide a 500°C pendant une nuit afin
d’¢liminer toutes les contaminations carbonées. Ensuite, le substrat est chauffé par passage de
courant sous vide, cette technique présente I’avantage de conduire a 1’établissement d’un
gradient thermique (de 400°C a 1100°C) le long de la diagonale de 1’échantillon dans notre
configuration expérimentale, permettant d’analyser ’effet de la température de recuit sur la
physicochimie de surface en une seule expérience. Les niveaux de cceurs Sr3d et Ti3p sont
mesurés en fonction de la température de recuit par variation de position sur 1’échantillon.
L’énergie incidente pour les mesures est faible (~ 200 eV), conduisant a une forte sensibilité a
la surface. Le rapport d’intensité Sr3d/Ti3p reste constant et €gal a celui attendu concernant le
STO massif sur toute la surface. Ceci montre que le STO n’a perdu ni Sr, ni Ti quelque soit la
température de recuit. Apres cette mesure, nous avons déposé I’équivalent de 1/25 de MC de
Ge sur la surface du STO(001), et mesuré les spectres du niveau de cceur Ge3d en fonction de
la température de recuit, et donc de la chimie de la surface. Ces expériences sont résumées a

la FigIIL11.

Ti 3p Ge 3d LEED RHEED
L ~ Ti 3p 1Ge 3d
[\ Tid+ b
L / \
400°C a / \ E
600°C | /,/ \ ]
f SN : ‘
MJI/ \M‘\\%’“ | et e e AP e et s s o SN
: : * : : ; - T T T T T T
i Ti 3p
L /\ Ti 4+
[
600°C a / \ i
90000 - /( \ Ti 3+
L

~900°C | / W
[

e

! L !
154 156 158 160 162 164 164 165 166 167 168
Energie de liaison (eV) Energie de liaison (eV)

Figure IlI-11 : Spectres XPS des niveaux de cceur Ti3p, Ge3d du 1/25 MC de Ge déposé sur STO(001) a
différente température de recuit et les diagrammes LEED et RHEED correspondantes
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Sur cette figure, les images LEED ont été enregistrées in-sifu pendant les expériences
a SOLEIL, alors que les images RHEED ont été enregistrées dans notre laboratoire dans le
bati d’EJM, apres traitement des substrats identiques a ceux effectués a SOLEIL. L’évolution
de I’allure des spectres Ti3p est typique d’une surface perdant de I’oxygene: des pics
correspondant aux sous-oxydes Ti3+ (steechiométrie TiOs;) et Ti2+ (steechiométrie TiO)
apparaissent de maniere simultanée et sont de plus en plus intenses lorsque la température
augmente au-dela de 600°C. La contribution Ti2+ est dominante (d’un facteur 2 environ) dans
ces spectres, indiquant une steechiométrie de surface majoritairement TiO, comme dans la

phase stable rutile de 1’oxyde TiO,. Au-dela de 900°C, une reconstruction R45°4/5x4/5

121 d>une surface de STO(001) trés pauvre en oxygéne est détectée par analyse

typique
LEED. Malheureusement, cette température est inaccessible dans notre bati d’épitaxie,
I’image RHEED pour cette température est donc absente. Entre 600°C et 900°C, la
reconstruction (2x1) commentée est détectée en RHEED, mais pas en LEED probablement du
fait d'une sensibilité¢ limitée du systéeme LEED utilisé lors de ces expériences. Le spectre du
niveau de cceur Ge3d dépend fortement de 1’état initial du STO. En deca de 600°C, la surface
présente une steechiométrie de type TiO; et est non reconstruite, le Ge n’accroche pas sur la
surface de STO a la température a laquelle il est déposé. Lorsque la surface présente des sous-
oxydes de titane et est reconstruite (2x1) selon le RHEED, le Ge accroche a la surface sous la
forme d’ilots, d'ou la présence d’un pic intense en position Ge0, qui correspond au Ge dans sa
configuration chimique massive détectée sur le spectre. De plus, la présence du pic Ge2+ sur
le spectre Ge3d indique que dans les conditions de préparation de surface du STO, le Ge est
li¢ & deux oxygenes de surface. Enfin, lorsque le STO est recuit au-dela de 900°C, deux
composantes supplémentaires sont détectées sur le spectre Ge3d : des états Ge+ et Ge3+. Ils
signifie que plusieurs types de configurations de ’interface sont détectées dans les conditions
de préparation de la surface STO, a savoir Ge li¢ a un oxygeéne (Ge+), Ge li¢ a deux oxygenes

(Ge2+) et Ge lié a trois oxygenes (Ge3+).

Ces expériences permettent de tirer les conclusions suivantes pour le systéme Ge/STO :

o Pour que le Ge accroche a la surface, il faut que cette derniere soit « activée » en perdant
de I’oxygéne. Dans son environnement TiO, massif, la surface du STO est inerte et réagit
peu avec le Ge. Ceci est consistant avec le fait que dans le STO, la perte d’oxygene
conduit a une augmentation de 1’énergie de la surface TiO,, et donc a une augmentation

de sa réactivité.
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o Concernant une surface STO terminée TiO, ayant perdu de 1’oxygeéne et reconstruite

(2x1), le Ge est li¢ avec deux oxygenes de la surface du STO.

I11.3.1.c) Interprétation des résultats

Nous analysons ici I’ensemble des résultats concernant I’influence de la chimie et de
la reconstruction de surface terminée TiO, du STO (001) sur 1’orientation du semiconducteur.
Le motif de base pour les réseaux cristallins des III-V et du Ge est un tétra¢dre. Pour un
semiconducteur orienté¢ (111) sur STO, la configuration interfaciale la plus probable est
illustrée sur la Figure III.12, et consiste en une liaison interfaciale par tétracdre entre le
semiconducteur et 1’oxyde. A I'inverse, deux liaisons interfaciales par tétracdre entre le
semiconducteur et I’oxyde conduisent a une orientation (001) du semiconducteur. Par ailleurs,
dans le cas des III-V, il est probable que les liaisons d’interface soient du type III-O et non V-
0, les oxydes d’éléments III étant bien plus stables que les oxydes d’éléments V [''* 114 Cette
hypothese a par ailleurs été vérifiée avec des mesures issues d'analyses XPS, non présentées

icl.

Orienté (111) Orienté (001)

Cagﬁ?;.»(:

STO Q000
<010> :

Figure I1I-12 : III-V orienté (100) et (111) sur STO(001)

Les expériences de photoémission menées a SOLEIL indiquent que lors des conditions
de préparation de la surface du STO, conduisant notamment a 1’observation en RHEED d’une
reconstruction (2x1), le Ge est lié¢ a deux oxygénes de la surface du STO, ce qui correspond a
une orientation (001). Les résultats présentés dans la Section I11.3.1.a montrent que les III-V

sont également orientés (001) lorsqu’ils sont épitaxiés sur une surface reconstruite (2x1). Au
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contraire, lorsqu’ils sont épitaxiés sur une surface non reconstruite, ils sont orientés (111).
Mais concernant le cas du Ge, celui-ci ne parvient pas a s’accrocher sur une surface de
STO(001) non reconstruite dans les conditions expérimentales utilisées a SOLEIL.
L’ensemble de ces observations tend a démontrer que la formation de sous oxydes de titanes
qui conduit a la reconstruction (2x1) de la surface du STO(001) catalyse 1’accroche du Ge ou
de 1’élément III, favorisant la formation de deux liaisons Ge-O ou III-O a I’interface et ainsi
conduisant a une orientation majoritairement (001) du semiconducteur. Nous verrons
cependant dans les sections qui suivent que la reconstruction de surface du STO n’est pas le

seul paramétre a prendre en compte pour 1’orientation du semiconducteur.

I11.3.2) Influence de la pression d’élément V

En vue d’¢tudier l'effet de la pression des ¢léments V sur [’orientation du
semiconducteur, nous avons ¢laboré une série d’échantillons GaAs/STO pour différents flux
d’As. Ces échantillons ont été épitaxiés sur une surface de STO(001) reconstruite (2x1) en
utilisant la procédure de préparation de surface décrite a la Section II1.2.1.a. Pour ces cas,
nous avons fait varier la pression d’As entre 1.2x107 et 1.0x10™ Torr. Les autres paramétres
de croissance sont conservés a l'identique pour tous les échantillons : T=430°C, v=0.2MC(/s,

3MC de GaAs déposées.

I11.3.2.a) Analyse RHEED

La Figure II1.13 montre les clichés RHEED relevés selon 1’azimut [100] du STO(001)
apres le dépot de GaAs sur STO(001) sous différentes pressions d’As. L’allure générale des
clichés RHEED dépend de la pression d’As :

o Lorsque P<3.2x10 Torr (Figure I11.13(a)-(d)), les clichés sont dominés par un jeu de
taches de diffraction, indexés par la lettre ‘a’ sur la Fig.Ill.13(a). Ce groupe de taches
résulte de la diffraction des lots GaAs orientés (001), les orientations dans le plan étant

définies par GaAs[110]//STO[100] et GaAs[110]/STO[010] (voir la section IIl.1.qa).
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o Lorsque Pxg>3.2x10° Torr (Fig.IIL13(e)-(h)), un autre jeu de taches de diffraction
apparait, désigné par la lettre ‘b’ sur la Figure II1.13(e). Ce groupe de taches correspond a
la diffraction des 1ilots orientés (111), avec [110]GaAs//[100]STO et [-
221]GaAs//[010]STO dans le plan de croissance.

1.2X 10'7‘Torr 1X10-6 Forr 1.7 X106 Torr 2.1 X10¢Torr

44— 3.2x10% Torr (|)
12 |- 42x10% Torr GaAs
......... 5.0x10¢ Torr (1 1 ) GaAs

1--- 10x105 Torr ~ / N, (100)

Normalized Intensity
o
(<]

o
/
0.0 - -
] v ] v ] v ] v ] v
20 40 60 80 100 120
Pixel

Figure IlI-13: (a)-(h) Diagramme RHEED relevés apreés le dépot de 3IMCs GaAs sur STO(001) sous
différente pression d’As. (i) Profils d’intensité extraits des Fig.13(e) a (h) le long des lignes pointillés

Les profils d’intensité extraits des Figure III.13(e) a (h) le long des lignes pointillés
sont présentés sur la Figure II1.13(i) et permet de constater que ’intensité de la diffraction des
taches de GaAs(111) augmente en augmentant P,g, indiquant que la proportion d’ilots

orientés (111) augmente lorsque la pression d’As augmente.
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I11.3.2.b) Analyse XRD

Afin de confirmer cette 1’évolution des orientations en fonction de Pas, une série de
quatre échantillons (Echantillon A: PAS=1><10'6 Torr, Echantillon B: PAS=3.2><10'6 Torr,
Echantillon C: PAS=5><10'6 Torr et Echantillon D: PAS=1><10'5 Torr) a été étudiée par
diffraction des rayons X. Nous avons effectué¢ des mesures de diffraction dans le plan pour ces
quatre échantillons. Des ¢-scans des réflexions 220 du GaAs ont été relevés. Ces mesures
consistent a mettre le diffractomeétre en condition de Bragg pour ces réflexions dans le plan, et
a faire tourner I’échantillon autour de 1’axe de croissance afin de détecter d'une part la

multiplicité associée a ces familles de plans et d'autre part I’angle entre deux plans successifs.

Les 1lots GaAs orientés (001) et (111) présentent des plans (110) perpendiculaires a la
surface, tel qu’illustré sur la Figure III.14(a). Pour les ilots orientés (001), les plans (110) ont
une symétrie quatre alors que les plans des ilots orientés (111) ont une symétrie douze du fait

de la croissance bidomaine du GaAs orienté (111).

.2X10%Tor
b,

<100>STO

(100)STO
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Figure IlI-14 : (a) Schéma des plans GaAs(100) et GaAs(111), avec les plans (110) perpendiculaires a la
surface du STO(100) (b) p-scan dans le plan des réflexions du GaAs(220)
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Les ¢-scans issus des réflexions de GaAs (220) pour les quatre échantillons sont
présentés sur la Fig.II1.14(b). Concernant 1’échantillon A (Pas=1x10" Torr), un pic est détecté
tous les 90° (marqué ‘a’ sur la figure), indiquant que le GaAs est orient¢ (001). Pour les
échantillons B (Pac=3.2x10 Torr), C (Pa=5%10° Torr) et D (Pa=1x10" Torr), les pics de
diffraction supplémentaires sont détectés a ¢ = 30, 60, 120, 150, 210 et 240°. Ils
correspondent a la diffraction des ilots orientés (111). De plus, I’intensité des pics
correspondant aux flots orientés (111) croit avec la pression d’As, indiquant que la proportion
des 1lots orientés (111) augmente avec la pression d’As. Ceci est en accord avec la tendance
issue de I’analyse RHEED. Notons que dans ces cas, la proportion exacte d’ilots orientés (111)
ne peut pas étre déduite avec les intensités relatives des pics de diffraction, car pour ¢=0, 90,
180 et 270°, les plans (200) du STO contribuent aussi a la diffraction du fait de la résolution

limitée de notre configuration de mesure.

I11.3.2.c) Analyse AFM

La morphologie de surface de tous les échantillons précédemment décrits a été étudiée
¢galement par AFM. La Figure III.15(a) montre une image AFM obtenue avec 1’échantillon
correspondant & Pa= 3.2x10° Torr. A cette pression, la densité d’ilots est ~ 4.7x10'" cm™.
L’évolution de la densité d’ilots en fonction de Pag est présentée a la Figure II1.15(b). On

distingue clairement deux régimes dans cette évolution, corrélés a I’orientation du GaAs.

50 | )
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Figure III-15 : (a) Image AFM de I’échantillon deposé sous une pression d’As de 3.2x10° Torr
(b) Evolution de la densité d’ilots en fonction de la pression d’As.

54



WLHIMWAXMWMAQW&”LV&/A&MW

Dans le régime 1 (Pps<3.2x 10°¢ Torr), GaAs est orienté (001), la densité des ilots
augmente avec Py, alors que dans le régime 11 (Pas>3.2x10 Torr), GaAs est orienté (001) et
(111), la densité des ilots diminue lorsque P55 augmente. L’évolution observée lors du régime

[115, 116] L’augmentation de

I est typique d’un processus de germination limité par la diffusion
Pas conduit a la diminution de la longueur de diffusion A des adatomes de Ga et a une
augmentation de la densité d’ilots. Au contraire, lors du régime II, A croit en augmentant P g,
comme le montre la diminution de la densité¢ d’ilots. Dans ce régime, les analyses XRD et
RHEED indiquent que la quantité d’ilots orientés (111) augmente lorsque Pas augmente. Nous
avons également expliqué a la Section I11.3.1.c que les ilots orientés (111) forment une liaison
par tétraedre avec la surface du STO, alors que les ilots orientés (001) forment deux liaisons
par tétraédre avec la surface du STO. Ainsi, les ilots orientés (111) sont issus d’especes
diffusantes moins liées a la surface que celles qui donnent lieu a la formation d'flots orientés

(001). La longueur de diffusion moyenne des especes diffusantes augmente donc lorsque la

densité d’ilots orientés (111) augmente, comme 1'indique la Figure II1.15(b).

11.3.2.d) Conclusion

Les résultats présentés précédemment permettent de conclure sur 1’effet de la pression
d’As sur I’orientation des ilots GaAs/STO, qui résulte d'une compétition entre les liaisons Ga-
O et liaisons les Ga-As : aux faibles pressions d’As, la probabilité de former des liaisons Ga-
As est relativement faible, et chaque atome de Ga forme deux liaisons avec I'As et deux
liaisons 'O de surface, donnant lieu a des ilots orientés (001). Lorsque la pression d’As
augmente, la probabilité¢ de former des liaisons Ga-As augmente, et la configuration « 1 atome
de Ga li¢ a 3 atomes d’As » est de plus en plus probable, la quantité¢ d’ilots orientés (111)
augmente donc. Parallelement a cette augmentation, on observe une augmentation de la
longueur de diffusion des espéces diffusantes car les especes dont sont issues des 1ilots
orientés (111) sont moins liées a la surface que les espeéces dont sont issues des ilots orientés

(001).
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I11.3.3) Influence de la température de croissance

I11.3.3.a) GaAs/STO(001)

Pour ¢étudier I'influence de la température de croissance sur [’orientation du
semiconducteur, nous avons réalis¢ une série d'échantillons de GaAs/STO déposés a
différentes températures de croissance (400°C a 600°C). Le GaAs a été déposé sur des
substrats de STO(001) non reconstruits. Les autres parameétres tels que la vitesse de croissance,
la pression d’As et le nombre de monocouche de GaAs déposé ont été gardés constants a

respectivement 0.2 MC/s, 5x10°° Torr et 3 monocouches de GaAs déposé.

La Figure III.16 présente les images AFM des échantillons déposés a 400°C, 450°C,
480°C, 510°C et 550°C. Ces images indiquent clairement que deux populations d’ilots
coexistent sur toute la gamme de température. Des gros ilots, dont le diameétre est de 1’ordre
de la cinquantaine de nm coexistent avec des ilots nettement plus petit, présentant un diameétre
de I’ordre de la dizaine de nm, par contre, ces valeurs sont surestimées du fait des effets de

convolution de pointe typiques de I’AFM.

Figure IlI-16 : Images AFM des ilots GaAs sur STO(001) a différentes températures de croissance
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Des analyses TEM ont été menées, par L. Largeau du LPN sur I’échantillon déposé a
450°C. Deux orientations différentes des ilots GaAs sont détectées, pour lesquels les images
TEM et les images FFT associées sont présentés sur la Figure III.17. Les grands ilots
correspondent au GaAs orienté¢ (100), avec GaAs[110]/STO[100] et GaAs[110]//STO[010]
dans le plan de croissance alors que les petits ilots correspondent au GaAs orienté (111) sur
STO (001) avec GaAs[110]//STO[100] et GaAs[-221]// STO[100] dans le plan de croissance,
comme c'est le cas des lots GaAs épitaxiés sur STO reconstruit a forte pression d’Arsenic

(voir Section 111.3.2).

[001]

[110]
[110]

(b)

[111]

o] __
[112]

Figure IlI-17: Images TEM en coupe tranverse et transformées de Fourier associées d’ilot GaAs orienté
(100) (a)-(b), d’tlot GaAs orienté (111) (c)-(d)

Nous avons €galement procédé a une analyse statistique basée sur des images TEM de
I’orientation des ilots en fonction de leur hauteur. Les résultats sont comparés avec la
distribution en hauteur des ilots déduite des images AFM de 1’échantillon épitaxié¢ a 450°C a
la Figure II1.18. Ceci indique une forte corrélation entre la taille des 1lots et leurs orientations :
les ilots orientés (111) sont les ilots de petite dimension en TEM et en AFM, et les ilots

orientés (001) sont les ilots de grande dimension, en TEM comme en AFM.
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Figure 11I-18: Distribution de la hauteur des ilots mesurée par AFM (ligne continue) et TEM pour les ilots
de GadAs orientés (001) (en vert) et orienté (111)(en rouge)
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Figure IlI-19: Evolution de la densité des grands ilots et des petits ilots en fonction de 1/kT
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L’évolution de la densité d’ilots de chaque population est représentée en fonction de la
température de croissance a la Figure III.19, sous la forme d’un diagramme d’Arrhénius
(logarithme de la densité en fonction de 1/kT, ou T est la température et k la constance de
Boltzmann). Dans cette représentation, 1’évolution de la densité est exponentielle pour les
deux populations, ce qui indique que dans les deux cas, la densité est limitée par un processus

I sur toute la

de diffusion ou un processus de désorption des espéces adsorbées a la surface '’
gamme de température considérée. Par ailleurs, ces processus sont indépendants pour les deux
populations d’ilots. Ils sont chacun caractérisés par une énergie d’activation, qui peut étre
extraite des pentes des droites a la Fig.III.19. Ces énergies d’activations extraites sont
respectivement :

Ei11 =890 £ 30meV pour les petits ilots orientés (111)
Ego1 =270 £ 45meV pour les gros ilots orientés (001)

Eoo; est plus petit que E;;;. Si les densités des deux populations d’ilots étaient limitées par la
diffusion des adatomes de surface, ceci signifierait que I’énergie d’activation de la diffusion
de surface est plus grande pour les ilots orientés (111) que pour les ilots orientés (001),
autrement dit que les Tlots orientés (111) sont plus fortement liés a la surface que les ilots
orientés (001). Ceci est en contradiction avec les résultats commentés dans les sections
précédentes, indiquant que les ilots orientés (111) forment une seule liaison Ga-O avec le
substrat, alors que les 1lots orientés (001) en forment deux. Il est donc plus probable que
I’évolution de la densité des ilots orientés (001) soit limitée par la diffusion des especes de
surface, alors que celle des ilots orientés (111) soit limitée par la désorption des especes de
surface. Ceci est par ailleurs confirmé par le fait que les ilots orientés (111) disparaissent de la
surface du substrat (entre 550 et 600°C) bien avant les ilots orientés (001), et ce malgré une

densité plus forte a 450°C.

Les résultats présentés dans cette section permettent de tirer les conclusions suivantes :

o Dans la gamme de température considérée, sur substrat de STO(001) non reconstruit,

deux types d’ilots GaAs coexistent : des 1lots orientés (111) et des ilots orientés (001).

o Les ilots (001) résultent d’un processus limité par la diffusion des espeéces adsorbées de
surface, alors que les flots (111) résultent d’un processus limité par la désorption des

especes de surface.
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o Ces deux processus sont indépendants, ce qui suggere en particulier que les espéces
diffusantes donnant lieu a la formation des ilots (111) ne sont pas les mémes que celles
donnant lieu a la formation des ilots (001). Ceci étaye la conclusion de la Section I11.3.2,
selon laquelle les 1lots (111) sont formés a partir d’espéces diffusantes de type « 1 Ga li¢ a
1 O et 3 As », alors que les ilots orientés (001) sont formés a partir d’especes diffusantes

detype « 1 Gali¢ a2 Oet2 As ».

111.3.3.b) InP/STO(001)

Concernant le systeme InP/STO, des expérimentations sur l'effet de la température de
croissance sur les orientations du semiconducteur ont €t¢é menées. Nous avons pour cela
réalisé une série d'échantillons d’InP sur STO(001) reconstruit (2x1) avec des températures de
croissance variant de 300°C a 550°C. Pour cette série, la vitesse de croissance était de 0.2

MC/s, la pression de phosphore de 4x10°° Torr et 3 MC d'InP ont été déposées.

I11.3.3.b.i) Analyse RHEED

Les clichés RHEED relevés apres dépot d’InP le long de 1’azimut [100] du STO(001)
sont présentés sur la Figure I11.20(a)-(f).

1.2 4 (9) InP (111) — 390°C
A ---400°C

InP (100)

1.0 4
0.8
0.6

0.4

Intensité (unités arb.)

0.2 7

0.0

T T T T T
20 40 60 80 100 120

Figure I1I-20 : (a)-(f) Diagrammes RHEED relevés apres le dépot de 3MCs InP sur STO(001) a différentes
températures de croissance. (g) Profils d’intensité extraits des Fig.20(b) et (c) le long des lignes pointillées
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Leur allure générale dépend fortement de la température de croissance de 1’InP, avec
une tendance assez similaire a celle observée dans le cas des ilots de GaAs épitaxiés sur STO

non reconstruit :

o A 330°C, le cliché présente des anneaux, caractéristiques des matériaux polycrystallins,
avec des renforcements nets pour les positions correspondant a de I’InP orienté (111). Ces
ilots sont donc majoritairement orientés (111), avec une forte tendance a la

polycristallinité.

o Entre 390 et 400°C, les taches de diffraction sont caractéristiques de la présence de deux
familles d’ilots: InP orient¢ (111) et InP orient¢ (001). L’intensit¢ des taches
correspondant a 1’orientation (001) augmente en augmentant la température, comme la
montre les coupes de la Fig.I11.20(g), en d'autres termes, le nombre des ilots orientés (001)

croit pendant cette gamme de température.

o A partir de 430°C, les ilots sont uniquement orientés (001). La signature des ilots (111) a

completement disparu sur des diagrammes RHEED.

I11.3.3.b.ii) Analyse XRD

Pour confirmer cette tendance, les échantillons épitaxiés a 400°C et 430°C ont été
caractérisés par des mesures dans le plan de diffraction de rayons X. Les détails de ces
expériences sont déja décrits a la Section I11.3.2. Les ¢ scans des réflexions 220 de I’InP pour

ces deux échantillons sont comparés sur la Figure II11.21.

Pour I’échantillon épitaxi¢ a 400°C, un groupe de pics de diffraction de symétrie 12
(notés ‘a’ sur la Fig.I11.21(b)) est détecté tous les 30°, confirmant que cet échantillon contient
bien de I’InP orienté (111), qui consiste deux domaines tiltés de 30° 1’un par rapport a 1’autre
autour de la direction de croissance. Pour cet échantillon, les pics de diffraction a o= 0, 90,
180 et 270° présentent des intensités 3 a 4 fois plus grandes que les autres. Ceci est en partie
li¢ au fait que les deux domaines de I’InP orienté (111) diffractent dans ces azimuts, ce qui
justifierait un facteur 2 de différence entre les intensités. C’est aussi probablement 1i¢ au fait
que, comme expliqué plus haut, la résolution limitée utilisée lors de ces expériences ne permet

pas de dissocier complétement les réflexions 220 de I’InP et les réflexions 200 du STO dans
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ces azimuts, méme si dans le cas de I’InP le probléme est moins critique que dans le cas du
GaAs, du fait du désaccord de maille plus grand entre InP et STO qu’entre GaAs et STO.
Cette différence d’intensité traduit surtout la présence d’ilots d’InP orientés (001) dans
I’échantillon. Pour I’échantillon épitaxi¢ a 430°C, un groupe de pics de diffraction de
symétrie 4 (noté ‘b’ a la Figure IIL.21(b)) est détecté tous les 90°, correspondant a la
diffraction d’ilots InP orientés (100). On ne détecte aucune signature de la présence d’ilots
orientés (111) dans cet échantillon. Ces expériences de diffraction de rayons X confirment la
tendance observée avec 1’analyse RHEED, et montrent notamment que les orientations d’InP

évolue d’une situation «(111) et (001) mélangés » entre 400 et 430°C a une situation « pure
(001) ».
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Figure IlI-21 : (a)Schéma des interfaces InP(100)/STO(001) et InP(111)/STO(001) (b) p-scan dans le plan
des reflexions 220 de I’InP

I11.3.3.b.iii) Analyse AFM

Tous les échantillons de cette série ont ét¢ également analysés par AFM. La Figure
I11.22(a) montre une image typique, correspondant a I’échantillon épitaxié a 430°C. A cette
température, la densité d’ilots est ~1.74x10'"" cm™ L’évolution de la densité d’ilots en
fonction de 1/kT (T est la température de croissance, k est la constante de Boltzmann) est

présentée a la Figure I11.22(b).
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Figure IlI-22 : (a) Image AFM de [’échantillon déposé a 430°C (b) Evolution de la densité d’ilot en
fonction de la température.

On peut y distinguer trois régimes corrélés avec les orientations cristallines des ilots
InP : dans le régime I (330°C<T<390°C) et le régime III (T>430°C), la densit¢ d’ilots
représenté diminue linéairement lorsque la température augmente. Cette évolution indique
que dans ces deux régimes, la densit¢ d’ilots est limitée par le processus de diffusion de
surface ou de désorption des especes de surface. Dans le régime II, entre 390 et 430°C, la
densité d’1lots augmente lorsque la température de croissance augmente, ce qui ne peut étre
expliqué que par des processus simples de diffusion-nucléation. Nous proposons 1’explication

suivante pour cette tendance :

o Dans le régime I (330°C<T<390°C), les diagrammes RHEED indiquent que I’InP est
essentiellement orienté (111). Dans cette gamme de températures relativement basses, la
désorption des especes de surface est a priori exclue, ce qui tend a indiquer que 1’énergie
d’activation associ¢ a la variation de la densité d’lots correspond a 1’énergie d’activation

de la diffusion de surface. Elle vaut E; = 0.52eV.

o Dans le régime III (T>430°C), les échantillons contiennent des ilots orientés (001)
uniquement. L’énergie d’activation associée a 1’évolution de la densité dans cette région
est évaluée a Eyy ~ 1.03eV. Cette valeur est proche du double de celle mesurée pour les
ilots orientés (111), ce qui tend a confirmer la vision simple commentée dans les sections
précédentes : les espéces diffusantes donnant lieu a la formation des ilots orientés (111)

forment une liaison III-O avec la surface de I’oxyde, alors que les especes diffusantes
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donnant lieu a la formation des ilots orientés (001) forment deux liaisons III-O avec la
surface du substrat. En conséquence, 1’énergie d’activation de la diffusion est

approximativement deux fois plus grande dans la région (001) que dans la région (111).

o Dans le régime II (390°C < T < 430°C), les échantillons contiennent les deux types
d’1lots, et la proportion d’ilots orientés (001) augmente lorsque la température augmente.
Ceci est ¢galement associé au fait que les ilots (001) sont issus d’especes diffusantes plus
fortement liées que celles donnant lieu aux ilots (111). Ces liaisons d’interface plus fortes
conduisent a une longueur de diffusion A plus faible pour les especes diffusantes d’InP
(001), et en conséquence a des densités d’1lots plus fortes. L’augmentation progressive de
la proportion d’ilots orientés (001) dans ce régime conduit donc, lorsque la température

augmente, a une augmentation de la densité totale d’1lots.

I11.3.4) Bilan sur l'influence des conditions de croissance sur 1’orientation du

semiconducteur

Les résultats présentés dans la section [II.3 indiquent une compétition entre
I’orientation (001) et I’orientation (111) pour le semiconducteur (Ge, GaAs ou InP) déposé

sur ’oxyde. D’une maniére générale, on constate que :

o Lareconstruction (2x1) du STO(001) favorise 1’orientation (001)
o Les faibles pressions d’éléments V favorisent 1’orientation (001)

o Les fortes températures de croissance favorisent 1’orientation (001)

La pression d’¢léments V et la température de croissance sont deux parametres
interdépendants dans la compétition (111)/(001) : pour un systéme avec un état donné de la
surface du STO, la température de transition (111) a (001) est d’autant plus élevée que la
pression d’¢éléments V est forte. L’ensemble de ces observations peut étre interprété comme
reposant sur la compétition entre liaisons III-O et liaisons III-V, a condition de garder a
I’esprit que ’orientation (111) implique une configuration interfaciale de type « 1 liaison III-
O et 3 laisons III-V », alors que ’orientation (001) implique une configuration interfaciale de

type « 2 liaisons III-O et 2 liaisons III-V ».
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Les ¢éléments clés de cette analyse sont les suivants :

La reconstruction de surface du STO(001) conduit & une activation de la surface, et
favorise un nombre important de liaisons III-O par tétracdre, 1’orientation (001) est donc

préférée sur une surface de STO(001) reconstruite.

Les fortes pressions d’¢léments V favorisent 1’orientation (111), car plus la quantité
d’¢éléments V présents a la surface est grande, plus la probabilité de former des liaisons

III-V est grande.

Les fortes températures favorisent 1’orientation (001), essentiellement car les liaisons III-

V sont moins stables que les liaisons III-O. Par exemple, 1’énergie des liaisons In-O dans

[114]

la structure bixbyite de 1’In,O3 est = 1.6 eV/liaison alors que I’énergie des liaisons In-

18] .Lorsque la température

P dans la structure zinc-blende de I'InP est ~ 0.2¢V/liaison !
augmente, le matériau en configuration (111) a tendance a évoluer spontanément en
configuration (001) par rupture d’une liaison III-V et formation d’une liaison III-O

supplémentaire.
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II1.4) Formations de macles pendant la croissance d'InP sur STO(001) et

sur Gd205/5i(111)

[I1.4.1) Introduction

Pour tous les systemes ¢étudiés dans ce chapitre, nous avons observé la formation de
macles. Comme nous le montrons ici, différents éléments sont a prendre en compte en
fonction de 1’oxyde considéré pour comprendre ’origine des macles. Cependant, la forte
énergie d’interface de ces systémes qui conduit a des angles de contact élevés favorise la
formation de macles pour ces trois systemes : les surfaces libres des ilots formés aux premiers
stades de la croissance sont assez proches de plan (111), connus pour constituer des plans

miroir de maclage « facile » ['').

[11.4.2) Définition d"une macle

Une macle est une partie d’un cristal désorientée de facon particuliére par rapport a la
matrice environnante. La Figure II1.23 présente une structure schématique d’une macle. Un tel
défaut peut €tre décrit comme une séquence d’empilement de deux réseaux adjacents A et B,
symétriques par rapport au plan X "2 !2! Le plan X est commun aux deux réseaux et est

donc désigné comme le plan de miroir de la macle.

Réseau A S G G ¢

Réseau B P ErSrarared

Figure I1I-23 : Illustration de la structure d 'une macle
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I11.4.3) Les macles dans le systeme InP/Gd203 (111)

Une image TEM d’un empilement InP/Gd,03/Si(111) est présentée a la Figure 111.24,
ainsi que le cliché de diffraction €lectronique correspondant et I’image RHEED relevée apres

le dépot de quelques MC d’InP.

L’image TEM indique la présence de micromacles dans la couche d’InP (111).
L’extension latérale des domaines maclés est faible, de I’ordre de quelques plans atomiques.
Par ailleurs, les micromacles s’accumulent par zones, alors que des domaines non maclés
s’étendent entre ces zones maclées sur des distances de 1’ordre de la centaine de nanométres.
Le cliché de diffraction de la Figure I11.24(c) confirme la présence de ces macles. Les plans
miroirs pour ces macles sont tous les plans {111} de I’InP hormis le plan (111) parall¢le a
I’interface. Les taches correspondant aux domaines maclés sont nettement moins intenses que
celles correspondant aux domaines non maclée, confirmant la présence de larges domaines
d’InP non maclés dans la couche. Par ailleurs, la grande extension latérale des taches
correspondant aux domaines maclés confirme que ces macles sont des micromacles (les
domaines maclés sont d'extension latérale réduite). Enfin, 1I’image RHEED de 1la
Figure I11.24(b) porte également la signature de la présence de macles : elles sont constituées
de la superposition de deux jeux de taches, qui sont notés ‘a’ et ‘b’ sur les images. Le jeu de
taches intenses notées ‘a’ correspond a 1I’InP non maclé, et le jeu de tdches moins intenses

notées ‘b’ correspond a 1I’InP maclé.

Axede b,
croissance -

. 11 1InP
11-1InP “4qq gj macle
neacle :‘
¥\ e j

R . 00-2P__ 00-4Gd,0,
004Gd;0; 0021nP .

Figure I11-24 : (a) Coupe TEM d’une couche d’InP déposée sur Gd,03/Si(111) et (c) cliché de diffraction
associé (b) cliché RHEED observé apres le dépit de 3 monocouches d’InP sur Gd,O3y/Si(111)
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Ces caractérisations structurales permettent de clarifier la géométrie des macles et
d’identifier I’un des mécanismes qui favorisent leur création : I’interface formée par 1I’InP non
maclé/Gd,03 est comparée a la Figure II1.25 a celle formée par 1I’InP maclé/Gd,0Os. Si ’on
consideére uniquement le plan terminal de Gd,Os, ces deux interfaces sont strictement
équivalentes du point de vue atomique. L’InP maclé est tourné de 60° par rapport a I’InP non
maclé. Les domaines maclés et non maclés ne sont autres que les deux domaines d’InP déja
commentés plus haut. Du point de vue de I’interface, il est donc énergétiquement équivalent
de former de I’InP maclé ou de 1I’InP non maclé, ce qui favorise certainement 1’apparition des
macles. A noter cependant que des résultats tout a fait similaires ont été publiés pour le

0; #2131 Le Pr,0; est un oxyde de structure cristalline bixbyite équivalente

systéme Ge/Pr;
a celle du Gd,Os. Pour ce systéme, il a été montré que I’interface entre le variant maclé du Ge
et le Pr,O; était énergétiquement plus coliteuse que celle entre le variant non maclé et I’oxyde,
a condition de considérer également le premier plan atomique de I’oxyde sous la surface %%,
Ces résultats sont en accord avec le fait que la proportion d’InP non maclé est dominante dans

nos échantillons, tout comme elle I’est dans le cas des hétérostructures Ge/Pr,Os.

InP (111)/Gd, 0, (111)
® ¢ o
. 0 00 0 0 7

& ©

Interface
maclée

Interface
© Ph Lormale

Figure III-25 : Représentation schématique d’interface normale de I'InP/Gd,0; et d’interface maclée
d’InP/ Gd203

Pour conclure sur les macles dans ce systéme, nos résultats montrent que la
configuration structurale de I’interface favorise leur formation. Cependant, des effets associés
a la croissance latérale des flots et a leur angle de contact élevé, conduisant a la présence de

surfaces libres proches des plans (111) de maclage, ne peuvent pas étre exclus. En effet, la
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morphologie des macles (micromacles trés rapprochées formant des régions perturbées au
milieu de grands domaines non maclés) suggeére que la formation des macles a
préférentiellement lieu sur le front de la croissance latérale des ilots formés aux premiers
stades de I’¢épitaxie. Un pur effet d’interface aurait donné lieu a une morphologie par
domaines, a priori répartis de manic¢re plus homogéne dans I’échantillon, et d’extensions
relatives dictées par le rapport entre les énergies associées aux deux configurations

interfaciales présentées a la Figure II1.25.

I11.4.4) Les macles dans le systeme InP/STO

I11.4.4.a) Mise en évidence de la présence de macles

Une image TEM en coupe transverse de 1’interface entre une couche d’InP(001) et un

substrat de STO(001) est présentée sur la Fig.I11.26.

STO(001)

Figure I1I-26 : Image TEM en coupe transverse d une couche InP(001) déposée sur STO(001)

Cette image indique clairement la présence de micromacles dans la couche d’InP. Leur
aspect global est semblable a celui observé pour le systtme InP/Gd,Os: on observe des
micromacles qui s’accumulent « par zone ». Par ailleurs, les plans miroirs de ces macles

correspondent les plans (111) du réseau de I’InP.

Les figures de poles de la réflexion 111 de I’InP relevées sur des couches de 100 nm
¢épitaxiées sur STO (001) non reconstruit et STO (001) reconstruit sont comparées sur la
Figure I11.27. Ces figures de pdle ont déja été présentées et commentées dans la

Section I11.3.1.a : les taches les plus intenses de ces figures de pdle montrent que 1’InP est
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orient¢ (111) sur STO non reconstruit, et orienté (001) sur le STO reconstruit. Par ailleurs, ces
figures de pole présentent également des jeux de tdches secondaires moins intenses. Pour
I’InP (001), on note la présence de deux jeux taches secondaires a ¥=15.8° et ¥=78.9°, qui
sont cerclées sur le pole. Ces angles correspondent a 1’angle que forment entre eux les plans
{111} et {221} de I'InP, indiquant la présence de domaines dans lesquels les plans de I’InP
sont paralléles a la surface. Par ailleurs, une analyse géométrique simple "> indique que les
domaines maclés, c'est-a-dire le plan de maclage (111) de I’'InP, détectés en TEM
correspondent a des zones dans lesquelles I’InP présente des plans {221} paralleles a la
surface. Ces deux jeux de taches sont donc la signature de la présence des macles dans la
couche de I’InP, confirmant 1’analyse TEM présenté plus haut. Dans le systeme Si/SiGe, ce
type de défaut, qui est nommé « 221-defects » est bien connu et couramment observé ['2%),
Des scans w—20 ont été relevés « a travers » les réflexions correspondant a I’InP non maclé
(orienté (001)) et I’InP maclé (orienté (221)), c'est-a-dire qu’ils ont été relevés aux positions @
et ) correspondant aux réflexions 111 de ces orientations. Ces scans sont comparés sur le
graphe de la Figure II1.27(b). Le rapport d’intensité¢ entre les pics permet d’estimer la

proportion d’InP en position maclée, soit dans le cas de I’échantillon considéré ici environ 5%.

InP(001)/STO(001) InP(111)/STO(001)

B

X ¢ | [100] STO

N ] InP (221) (b)
3 InP (100)

Intensité (a.u.)

22 24 26 28 30
Omega

Figure IlI-27 : Figures de poles 111 observées par diffraction de rayons X sur des couches d’InP
epitaxiees sur STO (001) reconstruit (a) et sur STO(001) non reconstruit (c). (b) Spectre w-26 a travers les
réflexions 111 correspondant a I’InP orienté (001) (non maclé)a I’'InP (221) (maclé)

Une analyse similaire de la figure de pole de 1’échantillon orienté (111) peut étre
menée. Sur cette figure de pole (Fig.II1.27(c)), les pics secondaires situés a WY=39° et ¥Y=56°
correspondent a des domaines dans lesquels I’InP a ses plans {115} parall¢les a la surface, ce
qui correspond également a ’orientation de I’InP en position maclée par rapports aux plans

{111} du réseau. L’InP orienté (111) contient donc également des macles.
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I11.4.4.b) Minimisation de la densité de macles pour le systeme InP/STO

Nous avons observé des macles de manicre assez systématique dans les échantillons
d’InP/STO. Au contraire du cas InP/Gd,Os3(111), dans le cas de 1I’InP/STO, la relation
d’¢épitaxie entre I’InP maclé et le substrat n’est pas la méme que celle entre I’InP non maclé¢ et
le substrat. En conséquence, nous pensons que le principal mécanisme de formation des
macles est associé a la croissance initialement 3D et a la croissance latérale sur les faces libres
proches des plans (111) des ilots initialement formés. Il est cependant possible de minimiser
la densité de macles, notamment aux premiers stades de la croissance, en ajustant finement la

température de croissance des ilots.

La Figure II1.28 montre les diagrammes RHEED obtenus apres la croissance de 3 MC
d’InP sur STO(001) reconstruit (2x1) et sous une pression de phosphore de 4x10 Torr 4 trois

températures de croissance différentes : 430, 450 et 480°C.

Intensité Normalisé

Pixel

Figure IlI-28 : (a)-(c) Diagrammes RHEED relevés apres le dépot de 3SMC de I'InP sur STO(001) a
différentes températures. (d) Profils d’intensité extraits des Figure II1.26(a)-(c) le long des lignes
pointillées

La présence de macles dans 1I’'InP peut étre détectée par RHEED : les réflexions

marquées par des fléches sur la Figure I11.28(b) et (c) correspondent a la présence d’InP
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orienté(221), et donc de macles. Ces taches apparaissent des le début de croissance, indiquant
que les macles se forment dans les premiers stades de croissance. Les profils d’intensité
(Figure II1.28(d)) extraits des Figures I11.28(a)-(c) le long des lignes pointillées, montrent que
la densité de macles croit quand la température augmente. Ceci est probablement li¢ au fait
que les températures de croissance élevées fournissent I’énergie nécessaire a la formation des
macles. L’utilisation d’une température de croissance adaptée permet donc de limiter la

densité de macles dans 1’échantillon.

I11.5 Conclusion

Les études présentées dans ce chapitre illustrent différents aspects de la croissance de
semiconducteurs sur STO et Gd,Os. La forte hétérogénéité entre le matériau et le substrat
conduit a un mode d’accommodation spécifique du désaccord de maille, par formation d’un
réseau interfacial de dislocations. Nous avons également montré comment contrler
I’orientation du semiconducteur sur 1’oxyde, et comment minimiser la densit¢ de macles.
Nous avons illustré 1’'importance des liaisons III-O et Ge-O pour la croissance des
semiconducteurs, indiquant que 1’énergie d’interface sur la croissance de systemes. Les études
présentées ici montrent en particulier qu’il est possible d’obtenir des ilots d’InP uniquement
orientés (001) sur STO. Nous allons montrer dans le chapitre suivant comment, sur la base de

ces ilots, intégrer des couches bidimensionnelles d’InP/STO/Si.
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IV.1) Introduction

Dans le Chapitre III, nous avons décrit un certain nombre de spécificités des systémes
semiconducteurs/oxydes. Nous avons en particulier montré que le semiconducteur croit avec
son parametre de maille massif sans déformation élastique dés le début de la croissance. Cette
propriété est trés intéressante car elle permet d’envisager la croissance de couches
semiconductrices bidimensionnelles désaccordées sur oxyde/Si sans mécanisme de
déformation élastique et de relaxation plastique associée, ce qui doit théoriquement permettre

d’éviter la formation de défauts traversant liés a la relaxation plastique.

Dans ce chapitre, sur la base des études présentées au Chapitre III, nous montrerons
tout d’abord qu’il est possible dans certaines conditions d’obtenir des couches 2D d’InP sur
STO(001) et Gd,O3(111) par coalescence des ilots formés lors des premiers stades de la
croissance. Nous présenterons ensuite une ¢tude des propriétés structurales et optiques
d’hétérostructures a puits quantique d’InAsP inclus dans une matrice d’InP elle-méme
épitaxiée sur STO/Si(001). Nous comparerons ces propriétés a celles d’hétérostructures
équivalentes directement épitaxiées sur Si, et nous étudierons en détail I’influence de la
présence de défauts dans la structure sur les propriétés optiques du puits quantique. Nous
présenterons enfin quelques résultats préliminaires concernant 1’étude d’une structure laser a

microdisque a base d’InP épitaxié sur STO/Si(001).

IV.2) Coalescence des ilots InP sur oxyde/Si

Pour tous les systémes semiconducteurs/oxydes étudiés jusqu’a maintenant par notre
équipe ou par d’autres, et comme déja signalé a la Section II1.2.2, la croissance de
semiconducteurs sur des surfaces d’oxydes est initialement 3D de type Vollmer-Weber. De
plus, I’ensemble des ilots croissent avec leur paramétre de maille massif dés les premiers
stades de la croissance et il n’y a pas d’accumulation d’énergie élastique lors de la croissance.
I est donc a priori possible d’obtenir une couche 2D plane semiconductrice par coalescence
des ilots et sans défauts étendus liés a la relaxation plastique, a condition de contrdler la

coalescence des 1lots.
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Nous avons focalis¢ nos efforts sur trois systeémes: InP(111)/STO(001),
InP(100)/STO/Si(100) et InP(111)/Gd,05/Si(111). Dans les trois cas, une couche 2D peut étre

fabriquée en utilisant un processus de croissance en trois étapes :

o L’étape I vise a former des ilots InP aussi denses que possible et présentant une
orientation cristallographique aussi homogene que possible par rapport a la surface de
I’oxyde. En particulier, pour cette étape, il est indispensable d’utiliser des conditions de

forte sursaturation pour obtenir une germination efficace de 1’InP.

o L’étape II vise a obtenir la coalescence des ilots formés lors de la premiére étape. Elle
consiste a augmenter la température de croissance et a diminuer la pression de P afin
d’augmenter la longueur de diffusion des adatomes pour obtenir une germination

essentiellement des ilots formés lors de 1’étape 1.

o Une fois que les ilots ont coalescé a I’issue de 1’étape 2, la surface est enticrement
recouverte de 1’InP, ce qui peut étre mesuré¢ par RHEED dans certains cas. D¢s lors, la
croissance peut Etre poursuivie dans les conditions optimales pour [’homoépitaxie

d’InP/InP afin de lisser efficacement la couche coalescée (étape I1I).

Les conditions de croissance optimales différent pour les trois systémes mentionnés

plus haut, mais reposent dans tous les cas sur cette stratégie en trois étapes.

IV.2.1) Etude du systeme InP(001)/STO(001)

IV.2.1.a) Optimisation des conditions de croissance

IV.2.1.a.i) Etape I : Température et quantité d'InP déposée

Rappelons que I’objectif de la premiére étape est de former des ilots InP suffisamment
denses et présentant une orientation cristalline homogene par rapport a la surface de 1’oxyde.
Pour cela, nous avons retenu qu’une forte vitesse de croissance (typique 1um/h) et une forte

127,128

pression de P (typique 1x10™ Torr)! I permet de réaliser une germination efficace d’InP.

La température de croissance est choisie pour obtenir des lots d’InP orientés (001). Pour ce
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faire, selon les résultats présentés dans la section I11.3.1.a, nous avons effectué la croissance
d’InP sur surface de STO(001) reconstruite (2x1). De maniere similaire a I’étude présentée a
la section II1.3.3b, nous avons ¢étudi¢ Dl’influence de la température de croissance sur
’orientation des ilots pour le cas d’une vitesse de croissance de 1um/h et d’une pression de P
de 10 Torr. Les Figures IV.1(a)-(d) montrent les diagrammes RHEED relevés selon ’azimut
[100] du STO(001) aprés dépot de 3MC d’InP a différentes températures. A 400°C
(Fig.IV.1(a)), des ilots InP sont orientés (001) et (111). Pour T > 430°C, d’apres 1’analyse
RHEED, I’InP est uniquement orienté (001). Cependant, aux températures élevées (T>430°C),
on observe la présence de taches de diffraction supplémentaires signalées par des fleches sur
les clichés. Ces taches correspondent a la présence de macles dans I’InP, comme déja discuté
dans la Section I11.4.4. A 430°C, I’InP est uniquement orienté (001) et aucune macle n’est
détectée sur les clichés RHEED. La Figure IV.1(e) montre une image topographique AFM de
cet échantillon. La densité d’ilots d’InP est élevée (1.7x10''ecm™) avec une distribution
uniforme. La température de 430°C a donc été retenue comme température optimale de

croissance pour la premiére étape.

430 °C

© ' ll.ll 450 °C

Figure IV-1 : (a)-(d) Clichés RHEED relevés selon ['azimut [100] du STO en fonction de la température
apres le dépot de 3 MCs d’InP (e) Image AFM de la surface de [’échantillon d’InP sur STO(001) a 450°C

Nous allons maintenant présenter une étude sur 1’effet de la quantité¢ d’InP déposée
lors de I’étape 1. Ce parametre n’influence a priori pas 1’orientation cristalline de 1I’InP sur
STO. Afin d’étudier cet effet, nous avons fabriqué une série d’échantillons en suivant la

procédure ci-dessous :
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o Nous avons dans une premicre étape fait varier 1’épaisseur d’InP déposée entre 4MC et
60MC. Pour cette premicre étape, 'InP a été déposé a 430°C, a 1um/h, et sous une

pression partielle de phosphore de 1x10 Torr.

o Nous avons ensuite pour tous ces échantillons poursuivi la croissance pendant 20 min
(1200 MC déposées, soit environ 360 nm) a une température de 480°C, a une vitesse de

1pm/h, et sous une pression de phosphore de 4x10° Torr.

La Figure IV.2 montre une comparaison des diagrammes de diffraction RHEED
obtenus en fin de croissance pour ces échantillons, en fonction du nombre de monocouches
d’InP déposées lors de la premiere étape. On peut observer une tendance a 1’apparition de
lignes de diffraction, résultant d’un allongement des taches apparues lors de la premiére étape,
sur ’ensemble des clichés, ce qui atteste d’un début de coalescence des ilots. Pour tous ces
échantillons, les lignes commencent a apparaitre avant la fin de la croissance, aprés dépot
d’environ 100nm a 150nm d’InP. Concernant 1’échantillon pour lequel 10 MC ont été
déposées a I’étape I, on observe également I’apparition d’une reconstruction x4 assez ténue de

la surface de I’'InP(001), ce qui indique que la surface est en train de devenir plate.

4 MCs InP 10 MCs InP 20 MCs InP 60 MCs InP

Figure IV-2: Diagrammes RHEED de la surface d’InP(001) a la fin de croissance pour plusieurs
épaisseurs d’InP déposées lors de la premiere étape

Nous avons ¢étudié les propriétés structurales de ces échantillons par diffraction de
rayons X. La Figure IV.3(a) montre un spectre 6-20 des réflexions paralleles a la surface de
I’échantillon pour lequel 4 MC d’InP ont été déposées a la premiére étape. Les pics intenses
centrés a 20=22.67° et 46.38° correspondent respectivement aux réflexions 001 et 002 du
substrat de STO alors que les pics moins intenses et plus larges centrés a 26=30.26° et 63.08°
correspondent a la diffraction des plans (002) et (004) de la couche InP épitaxiée. Ces

résultats confirment dans un premier temps que 1’InP est bien orienté (001) sur le STO(001).
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Le paramétre de maille hors plan d’InP extrait de ces analyses est a”” =5.9+0.01A, ce qui

est trés proche de la valeur du paramétre de maille de 1’InP massif (5.87 A), comme escompté.

STO 001 STO 002  (a) ] (b)
20=22.67° 20=46.38°

InP 002

20=30.26° InP 400

26=63.08°

Intensité (a.u.)

Intensité (a.u.)

29.0 29.5 30.0 30.5 31.0 31.5

20 30 40 50 60 70 28 (Deg.
26 (Deg.) (Deg)

Figure IV-3: (a) Scan 0-26 le long de la normale a la surface de I’échantillon pour lequel 4 MCs d’InP ont
été déposées lors de la premiére étape (b) Scan 6-26 autour de la réflexion InP 002 le long de la normale a
la surface de cet échantillon

FWMH FWMH D ((nm) D(nm)

Ep(?\lqséiur 20, a®tr0.014 (002)  (004)  (002) (004)
4 30.26 5.90 0.38 047  21.67 19.83
10 30.32 5.89 0.32 042 2574 20.89
20 30.24 5.90 0.37 044 2224 19.93
60 30.29 5.89 0.42 046  19.61 19.05

Tableau 1V-1: Tableau représentant les valeurs extraites des résultats XRD pour chaque échantillon. D indique
la distance moyenne entre deux défauts le long de I'axe de croissance, extraite de la largeur des pics de
diffraction [’aide de la formule de Scherrer.

Des analyses similaires ont été effectuées pour tous les échantillons de cette série. Les
résultats sont reportés dans le tableau IV.1. En particulier, pour les couches d’InP imparfaites,
la largeur des pics de diffraction donne une indication métrique sur la distance moyenne entre
deux défauts le long de I’axe de croissance. Cette distance (notée D) peut étre calculée a partir

de la formule de Sherrer [12 139 .

0.941

Equation IV-1: =
W [Cosb,
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ou / est la longueur d’onde du faisceau X (1.54056 A dans le cas présent), 6,, est la position
du pic de diffraction, W est la largeur a mi-hauteur (FWMH), comme indiqué a la Figure
IV.3(b). Les valeur D autour des réflexions InP(002) et InP(004) sont calculés pour chaque
échantillon et reportées dans la Table IV.1. On observe en particulier qu’elle est plus grande
pour 1’échantillon pour lequel 10 MC d’InP ont été déposées lors de la premicre étape. Ce
résultat confirme les résultats RHEED présentés plus haut : 1’échantillon pour lequel 10 MC

d’InP ont été déposées lors de I’étape I présente la meilleure qualité structurale.

IV.2.1.a.ii) Etape II : Pression de phosphore et température de croissance

A D’étape 11, la pression de P est réduite et la température de croissance est augmentée
afin d’augmenter la longueur de diffusion des espéces de surface et d’ainsi favoriser la
nucléation de I’InP sur les ilots formés lors de I’étape 1. Nous avons tout d’abord cherché a
déterminer la pression de phosphore optimale pour cette étape. Pour ce faire, nous avons

épitaxié une série d’échantillons suivant deux étapes :

o Conditions optimales pour I’étape I, a savoir: v=lum/h, T=430°C, Pp=1x10" Torr,

épaisseur déposée de 10MCs.

o Etape II : Température de croissance de 490°C, et pression de phosphore variant entre
2x10° Torr et 8<107 Torr, & une vitesse de croissance constante de 1pum/h, pour un temps

de dépdt de 20 min, soit environ 360 nm.

La Figure IV.4 montre la comparaison des diagrammes RHEED observés a la fin de la

croissance.

2 X 10 Torr 4X10° Torr 6 X106 Torr 8X 1076 Torr

Figure IV-4: Diagrammes RHEED de la surface d’InP a la fin de croissance pour différente pression de P.

o



Clagitre V Coucler et béttrostructones 4 base L' InD §itaribes sunr oxyder/ s

L’échantillon & Pp=2x10"° Torr présente des tAches de Bragg et quasiment pas de
lignes de diffraction. Il est possible pour cet échantillon que la pression de phosphore soit trop
faible pour garantir ’accroche a la surface de I’InP. Concernant I’échantillon a Pp=4x10°Torr,
on note la présence de lignes de diffraction ainsi qu’une reconstruction x4 de la surface
d’InP(001) sur le diagramme RHEED. Pour les échantillons épitaxiés a Pp=6x10 Torr, des

lignes de diffraction trés ténues sont présentes.

Comme pour la série précédente, les échantillons de cette série ont €té analysés par
diffraction des rayons X. Un spectre 0-20 de I’échantillon a Pp= 610 Torr est présenté sur la
Figure IV.5. 1l présente une allure tout a fait similaire au spectre de la Fig.IV.3(b)

correspondant a la série précédente.

STO 001
InP 002
STO 002

Intensité (a.u.)
InP 004

20 30 40 50 60 70
26 (Deg.)

Figure IV-5: Scan 0-20 le long de la normale a la surface de [’échantillon déposé sous la pression P de
6x10°° Torr lors de la second étape

FWMH FWMH D(nm) D (nm)

Pp(Torr) 26, a™+0.01A ©02)  (004) 002)  (004)

2X10¢  30.27 5.90 0.35 0.49 21.67 17.88
4X10°  30.32 5.89 0.32 0.42 25.74 20.89
6X10°¢  30.24 5.90 0.34 0.44 24.19 14.49
8X10°¢  30.28 5.90 0.36 0.50 22.87 17.55

Tableau 1V-2: Tableau représentant les valeurs extraites des résultats XRD pour chaque échantillon.
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Par ailleurs, la distance moyenne entre deux défauts extraite de I’équation de Scherrer
est reportée dans la Table IV.2 autour des réflexions InP(002) et InP(004) pour I’ensemble
des échantillons de cette série. Le meilleur résultat est obtenu pour 1’échantillon épitaxié sous

Pp=4x107 Torr.

Nous avons également optimisé la température de croissance a I’étape II. Pour ce faire,
nous I’avons faite varier entre 460°C et 490°C, pour une pression de phosphore de 4x107
Torr et des conditions optimales obtenues a 1’étape 1. La Figure IV.7 montre la comparaison
des diagrammes RHEED obtenus a la fin de la croissance. Les lignes de diffraction d’InP sont
observées sur tous les échantillons, montrant que la coalescence est observée, a divers degrés,
a toutes les températures. De plus, pour I’échantillon a T=490°C, une reconstruction x4 de la
surface d’InP(001) apparait clairement, suggérant que la température de 490°C est optimale

pour la coalescence des ilots.

460 °C 470 °C 480 °C 490 °C

Figure IV-6: Diagrammes RHEED de la surface d’InP a la fin de croissance pour différente pression de P.

IV.2.1.a.iii) Conclusion

Finalement, I’approche du trois étapes permet d’obtenir des couches cristallines d’InP(001)
sur STO(001) par coalescence des ilots. Nous résumons ici les conditions de croissances

optimisées:
o Etape I: v=1pm/h, T=430°C, Pp=1x10" Torr, épaisseur déposée de 10MCs.
o Etape II: v=1um/h, T=490°C, Pp=1x10" Torr, épaisseur déposée de 100nm a 150nm

d’InP, correspondant [’épaisseur d’apparition des lignes de diffraction et d’une

reconstruction x4 de I’InP sur le cliché RHEED.
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IV.2.1.b) Caractérisations structurales d'une couche bidimensionnelle

d’InP(001) épitaxiée sur STO/Si(001)

En utilisant les conditions de croissance optimisées décrites dans la section précédente,
nous avons pu ¢épitaxier une couche bidimensionnelle d’InP(001) plane sur une couche
tampon de STO/Si(001). Notons que la couche tampon de STO d’épaisseur de ~50nm a été
épitaxiée sur Si(001) par G. Niu a I’INL, conformément au procédé décrit dans Ref. [131].

Les Figure IV.7(a)-(b) illustrent les images HAADF-STEM et HRTEM en coupe
transverse de la couche STO/Si, on peut constater le contraste trés uniforme sur les images,
illustrant une bonne cristallinit¢ de la STO, en plus, nous pouvons clairement observer les
atomes de strontium et de titane dans les images STEM HAADF. Le clich¢ RHEED relevé a
la fin de croissance est montré a la Fig.IV.7(c), il présente des lignes de diffraction et une
reconstruction x2 de la surface STO(001), caractéristique d’une couche de STO
monocristalline 2D et plane. Par ailleurs, la morphologie de la couche STO épitaixée est
caractéris¢ par AFM, la Fig.IV.7(d) montre une image AFM 4umx4um de la surface, il

présente une valeur RMS de 0.1 1nm, confirmant une surface atomiquement planes.

Figure IV-7 : (@) HAADF-STEM et (b) HRTEM d’échantillon STO/Si(001) (c) Diagramme RHEED obtenus
apreés la croissance de 50nm de STO sur Si(001) (d) Image AFM 4um x4um d’échantillon STO/Si(001)
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La procédure utilisée pour la croissance de 1I’'InP sur STO/Si(001) ainsi que les
diagrammes RHEED obtenus a la fin de chaque étape sont présentés a la Fig. IV.8.
Rappelons-nous que les coefficients thermiques du substrat STO et du tampon STO/Si sont
différents, pour cela, les températures de croissance pour chaque €tapes ont €té ajustés, alors

que les autres paramétres de croissance ont été restés inchangg.

v=lum/m Pp=1X10-5Torr

Etapel: | o\ic ¢Inp déposés

Conditions optimales de
I’homoépitaxie d’InP/InP

\

Température

. v=1pm/m Pp=4 X 10 Torr v=1pm/m Pp=1X10"Torr
Etapell: 100nm d’InP déposés Etape III: 900nm d’InP déposés

Figure IV-8: Procédure de croissance du systeme InP/STO/Si(001)

On peut constater qu’a la fin de la croissance de 1’étape III (1pm d’InP déposés sur
STO/Si(001)), le cliché RHEED présente des lignes de diffraction trés allongées et tres
brillantes, caractéristique d’une couche d’InP monocristalline 2D et plane. De plus, le cliché
présente une reconstruction x4 de la surface InP(001), ce qui confirme que la couche est plane.
En revanche, la reconstruction est observée chaque 90°, alors que nous nous attendons pour la
surface de I’InP(001) et & cette température & une reconstruction (2x4) [*# (reconstruction x2
sur I’azimut perpendiculaire a celui pour laquelle une x4 est observée). Cette reconstruction,
de type (4x4), résulte en fait de la superposition d’une reconstruction (2x4) et d’une
reconstruction (4x2). La croissance de I'InP est bidomaine sur la surface du STO. Le
phénomene est par ailleurs illustré a la Figure IV.9(b) : la surface (001) du STO présente une
symétrie d’ordre 4, les directions a 90° les unes des autres sont strictement équivalentes d’un

point de vue cristallographique. Cette symétrie est brisée par la reconstruction (2x1) du STO,
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cependant cette reconstruction est bidomaine de type (2x1)+(1x2), ce qui fait que méme une
surface reconstruite du STO présente globalement une symétrie d’ordre 4. Au contraire, la
surface (001) de I’InP présente une symétrie d’ordre 2 : les deux directions orthogonales de
cette surface n’ont pas les mémes caractéristiques cristallines. En d’autres termes, il existe
deux fagons équivalentes de « poser » I’InP(001) sur le STO(001). II résulte alors de ceci la
présence de domaines dans la couche d’InP, trés semblables aux domaines de phases observés

[133, 134, 135]

lors de la croissance de III-V sur Si ou Ge . L’existence de ces domaines de phase,

déja commentée dans la Section 1.2.2, est révélée par les reconstructions de la surface de I’InP.
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Figure IV-9: (a)Diagramme RHEED obtenus a 0° et a 90° apres la croissance d 'une couche de 1um de
InP(001) sur STO/Si(001) (b) Reconstruction (2x4) de la surface InP (001) pour les deux domaines.

Cette couche d’InP/STO/Si a été caractérisée par AFM et TEM. La Figure IV.10(a)
montre une image AFM Sumx5um de la couche InP(001) coalescée. La surface est
parfaitement lisse (RMS=0.8nm), montrant la bonne qualité de la couche. Cependant, elle est
constituée de grands domaines dont I’extension latérale est de I’ordre du pum. Ces domaines
sont les domaines de phase discutés plus haut. L’image TEM en coupe transverse de la
couche est présentée sur la Figure IV.10(b). Aucune dislocation traversant n’a ¢été détectée
dans la couche. Cependant, I’InP contient une forte densité de micromacles, dont I’origine a
¢été discutée dans la Section 111.4.4. Ces micromacles partent de I’interface et se propagent en

se recombinant progressivement dans la structure, la densité de macles dans la région de
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I’interface (10'° cm™) est ainsi plus grande que dans la région de la surface de la couche d’InP

(quelques 10® cm™).

Figure IV-10 : (a) Image AFM de la surface d’une couche de lum d’InP (001) sur STO (001) (b) Image
TEM en coupe transverse d’une structure d’InP/STO/Si(001).

IV.2.2) Etude du systéme InP(111)/Gd205/Si(111)

Concernant le systeme InP(111)/Gd,Os5/Si(111), nous avons employé la méme
stratégie en trois-étapes pour obtenir une couche d’InP(111) plane. La Figure IV.11(a) montre
le clich¢ RHEED obtenu a la fin de la croissance (apres le dépot de 1um InP). On y observe
des lignes de diffraction et méme une reconstruction x2 de la surface d’InP(111), attestant de
la coalescence des ilots. De plus, la vitesse de coalescence est trés rapide, les lignes de

diffraction apparaissent apres le dépot d’une dizaine de monocouches d’InP.

Figure IV-11 : (a) Diagramme RHEED obtenu aprés croissance d’une couche de lum d’InP (111) sur
Gd,053/Si (111) (b) Image AFM en mode topographique de la surface d'une couche de 1um d’InP (111) sur
Gd,05/Si (111)
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La Figure IV.11(b) montre une image AFM présentant la morphologie de la surface
d’un échantillon correspondant. La valeur de RMS extraite sur I’image entiére est ~17nm.
Cette forte rugosité est corrélée avec la présence des taches de Bragg intenses sur RHEED.
Ceci est en partie lié a la difficulté de faire croitre 1’InP selon 1’orientation (111). Notons que
méme dans le cas d’une homoépitaxie, I’obtention de couches d’InP(111) lisses et non

) , : e e, (136,13
maclées nécessite I’utilisation de substrats désorientés ['*® 1371,

Les Figures 1V.12(a)-(b) présentent des images TEM en vue plane et transverse de

I’échantillon. La densité de macles moyenne est de ~2.8x10'%cm™.

Figure IV-12: (a) Vue TEM d’une couche d’InP(111)/Gd,03(111)/Si(111) (b): coupe TEM (faisceau faible)
de la couche. Les défauts présents dans la couche sont des micromacle.

IV.2.3) Etude du systeme InP(111)/STO(001)

Pour le systeme InP(111)/STO(001), nous avons effectué la croissance en suivant la
stratégie en 3-étapes. Malheureusement, le diagramme RHEED met toujours en évidence la
présence de taches de Bragg lors de la croissance (Figure IV.13(a)). De plus, la morphologie
de la surface apres un dépot d’environ 1pum InP (Fig.IV.13(b)) présente une tres forte rugosité
(RMS=24nm). L’absence de coalescence et la trés forte rugosité caractéristique associés au
systeme InP(111)/STO(001) est liée aux légeres désorientations dans le plan des ilots formés
aux premiers stades de la croissance '**). Cela indique I’importance de I’orientation de 1’InP
sur la qualité structurale des couches coalescées : lorsque I’InP est orienté (100) sur STO(001),
la coalescence des ilots est réalisable, en revanche, lorsque 1’InP est orienté (111) sur STO

(001), la coalescence des ilots apparait plus difficile a réaliser.
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Figure IV-13: (a) Diagrammes RHEED obtenu apreés la croissance d’une couche de lum d’InP (111)
sur STO(001) (b) Image AFM en mode topographique de surface InP

IV.2.4) Conclusion

Nous avons ¢étudié la coalescence des ilots semiconducteurs sur oxyde pour trois
systemes : InP(100)/STO/Si(100), InP/Gd,03/Si(111) et InP(111)/STO(001). Pour le systeme
InP(111)/STO(001), aucune coalescence n’est observée. Pour les systémes
InP(100)/STO/Si(100) et InP/Gd,05/Si(111), la coalescence des ilots est obtenue, comme le
montre notamment la présence des lignes de diffraction et de reconstructions de surface de
I’InP sur les clichés RHEED. L’épaisseur d’InP nécessaire pour observer la formation de
lignes sur le clich¢ du systtme InP(001)/STO/Si(001) est ~100nm. Pour le systéme
InP/Gd,05/Si(111), la coalescence est tres rapide et se produit apres le dépot d’environ une
dizaine de monocouches d’InP. En effet, la vitesse de coalescence est en corrélation avec le
mouillage du semiconducteur sur oxyde. Etant donné que les ilots d’InP mouillent mieux sur

le Gd,03 que sur le STO (Fig. I11.4), 1a coalescence sur Gd,Os est plus rapide que sur le STO.
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IV.3) Hétérostructures a puits quantique d'InAsP/InP épitaxiées sur

substrat de STO(001) et sur STO/Si(001)

L’objectif principal de ce travail de these est d’évaluer la possibilité d’utiliser des
templates cristallins d’oxydes/Si pour I’intégration monolithique d’hétérostructures III-V sur
Si. Nous présentons dans cette section un certain nombre de résultats expérimentaux
concernant les propriétés structurales et optiques d’hétérostructures a puits quantique d’InAsP
insérées dans une matrice d’InP ¢épitaxiée sur substrat de STO(001) ou sur template de
STO/Si(001). Ces résultats démontrent les potentialités du procédé, et permettent de tirer un
certain nombre de conclusions quant aux perspectives de développements a mettre en ceuvre

pour le fiabiliser.

IV.3.1) Etude de l'influence des défauts sur les propriétés optiques d'un

puits quantique d'InAsP/InP épitaxié sur substrat de STO(001)

Méme dans nos conditions de croissance optimisées, I’InP épitaxié sur STO contient
des défauts étendus. Ces défauts étendus sont essentiellement des micromacles se formant lors
de la coalescence des ilots, et se propagent en s’annihilant peu a peu dans la structure
¢épitaxiée. Nous avons montré également que I’InP épitaxié sur STO était bidomaine. Les
parois d’inversion résultant de cette croissance bidomaine sont susceptibles d’avoir une
influence sur les propriétés optiques du semiconducteur épitaxié. L’objectif de cette section
est de décrire et d’élucider I’'impact de ces défauts sur les propriétés optiques de nos

hétérostructures.

Nous avons épitaxi¢ une hétérostructure a puits quantique d’InAsP/InP sur un substrat
de STO(001). Pour ce faire, les conditions de croissance « optimales » décrites précédemment
ont été utilisées pour la reprise de I’InP. A partir de 1’étape III, I’InP a été épitaxié a 490°C,
sous une pression de phosphore de 10™ Torr et a une vitesse de 1 pm/h. Le puits quantique
d’InAsP a été déposé sur une couche d’InP de 1um d’épaisseur, et recouvert d’'une couche
d’InP de 20 nm. Le puits lui-méme présente une épaisseur de 7 nm, et une composition en As
de 52%. 11 a été épitaxié a 510°C sous pression partielle de P et d’As de 4x10° Torr et

2.7x10° Torr, respectivement. Pour comparaison, nous avons épitaxié sur substrat d’InP(001)
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une hétérostructure équivalente (puits quantique d’InAsge3Po37 de 6nm). Les structures de

deux échantillons sont illustrées a la Figure IV.14.

Echantillon SrTiO; Echantillon Ref

InP (001) 100 nm InP (001) 100 nm

InAso.52P0.48 7nm

InAs, 4P, 5, 6 nM

InP (001) 1 pm

InP (001)
SrTiO3 (001)

Figure IV-14 : Schématique représentant les échantillons STO et échantillon Ref

IV.3.1.a) Analyse des spectres de PL

Les deux échantillons ont été¢ étudiés par photoluminescence en fonction de la
température, entre 13K et a 300K. Cette étude est effectuée a I’INL en collaboration avec C.
Bru-Chevallier avec 1’aide de A. El Akra. Pour ce faire, le montage de PL est excité par un
laser Ar+ (514.5nm), avec une puissance de 30mW focalisée sur une tache de 200um large.
L’échantillon est monté dans un cryostat a Helium dont la température est controlée. La
luminescence est dispersée sur un monochromateur, puis collecté avec un détecteur InGaAs

détecteur refroidi a 1’azote liquide.

Les spectres des deux échantillons a 13 K et 300 K, sont comparés sur la Figure [V.15.
A température ambiante, I’émission du puits quantique épitaxié sur STO (dénommé
échantillon STO par la suite) est centrée a 1350 nm (~0.92eV), alors que celle du puits
quantique sur InP (dénommé échantillon Réf. par la suite) est centrée a 1460nm (~0.85eV).
Egalement, I’intensité de PL de I’échantillon STO est ~100 fois plus petite que celle de
I’échantillon Ref. En outre, la largeur a mi-hauteur (FWMH) du pic de I’échantillon STO est
de ~53nm (~36meV), alors que celle du pic de I’échantillon Ref est de ~47nm (~28meV).
Cette comparaison au premier ordre indique que des défauts structuraux influencent les
propriétés de PL de 1’échantillon STO, et indique aussi que les propriétés d’émission de ce

puits quantique sont tout a fait honorables. En particulier, la largeur & mi hauteur du spectre
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de PL du puits quantique sur STO est tout a fait comparable a celle de I’échantillon de

référence.
Energie d’émission (eV)
110 1.05 1.00 0.95 0.90 0.85
1 T=13k (a)
1 Echantillon
5 Réf
& 7
@ ] Echantillon
% ]
|
8 .
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T
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Figure IV-15: Spectres de PL des échantillons épitaxiés sur STO et sur InP, (a) a 13K et (b) a température
ambiante

A 13K, I’échantillon de référence présente un pic trés fin, son intensité de PL est 15

fois plus grande que celle de I’échantillon STO. De plus, I’émission du puits quantique de

I’échantillon STO peut étre déconvoluée en deux pics Gaussiens. L’épaulement a basse

énergie dans le spectre évoque I’effet de défauts structuraux a proximité du puits quantiques,

qui peuvent favoriser des inhomogénéités locales de composition, par exemple I’accumulation

d’As.
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IV.3.1.b) Evolution de l'intensité de PL avec la température

Les spectres de PL relevés a différentes températures ont été fittés avec des
gaussiennes (une pour 1’échantillon de Réf., deux pour 1’échantillon STO entre 13 et 190 K
puis une seule a plus haute température). L’évolution de I’intensité intégrée de PL avec la
température déduite de ces fits a été normalisée a la valeur obtenue a 13K, puis tracée a la

Figure IV.16 sous la forme d’un diagramme d’Arrhénius.

T v T v T T T T T T
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0
1/KT (meV)

0
O
.5100_
E re

o o

Z 7

~ & Echantillon
$107 3 @) :

7 Ref

:g O \

ﬁ O Echantillon

=1 0724 8 STO

=

2

RS

—

~

Figure IV-16: Evolution de l’intensité de PL intégrée pour l’échantillon épitaxié sur STO et sur InP en
fonction de la température.

Pour les deux échantillons, on observe que I’intensité de PL reste a peu pres constante
aux températures basses, puis diminue au-dela d’une certaine température. Cette allure est
typique de la présence, dans les deux échantillons, de défauts non radiatifs activés
thermiquement !> '*%). Ce type de courbe peut étre ajusté avec un modéle qui décrit chaque
canal non radiatif par une énergie d’activation, correspondant a 1’énergie a fournir aux
porteurs de charge pour rejoindre le centre non-radiatif, et par un pré-facteur correspondant a

la proportion entre la probabilit¢ de recombinaison non-radiative dans le défaut et la

[141, 142

probabilité de recombinaison radiative dans le puits quantique ], Deux canaux non-

radiatifs ont été nécessaires pour fitter les données expérimentales de la Fig.IV.16 dont
I’évolution de I’intensité intégrée du spectre de PL en fonction de la température obéit a la loi

suivante [143, 144, 145] .

I'(0K)

o] =E L e e =B

Equation IV-2 : I'(T) =
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ou les indices 1 et 2 désignent les canaux non-radiatifs. L’indice i (i=Ref. ou STO) se réfeére a
I’échantillon (échantillon référence ou échantillon STO). A et E sont respectivement le pré-
facteur défini ci-dessus et 1’énergie d’activation, T la température et k la constante de
Boltzman. Les parametres optimums pour 1’ajustement (lignes en pointillé a la Fig. IV.16)

sont réunis dans la Table IV.3.

E1 l‘——‘:2
Ar (meV) Ao (meV)
Echantillon
STO 19.9 7.9 376.6 42
Echantillon
Ref 0.9 5.6 11.1 56

Tableau 1V-3: Paramétres correspondant au meilleur fit sur la Figure IV.16

Pour les deux échantillons, le premier canal non-radiatif est caractérisé par une énergie
d’activation faible (£ =7.9meV and E[ =5.6meV). Ces valeurs sont trés proches des

énergies de liaison des excitons dans les puits quantique d’InGaAs/InP ayant des épaisseurs
équivalentes ['*%). Le premier canal non-radiatif peut donc étre attribué a la dissociation des
excitons piégés dans les puits, suivie de la recombinaison non-radiative des porteurs dans les

[147

défauts situés dans les puits ou a proximité immédiate '), Ces défauts sont plus actifs dans

I’échantillon de STO, comme le montre la plus grande valeur de 4" .

Les ¢énergies d’activation associées au second canal non-radiatif sont plus grandes
pour les deux échantillons (E;™” =42meV et E;Y =56meV). Afin d’identifier I’origine de

ces canaux non radiatifs, nous avons calculé¢ les diagrammes de bande des deux puits

quantiques & 300K, en utilisant un modéle k.p 2 bandes !**

prenant en compte ’effet de la
contrainte dans le puits. Les diagrammes de bande calculés pour les deux échantillons sont
présentés sur la Figure IV.17. Les énergies de transitions hh;-hh, calculées (42 et 56meV)
entre le premier état excité et le second état excité des trous lourds correspondent parfaitement
avec les énergies d’activation associées au second canal non-radiatif. Ce résultat suggére le
scénario suivant : a basse température, les trous sont confinés dans le premier état excité des
trous lourds (hh;). Leur probabilité de présence dans le niveau hh; augmente en augmentant la

température. Une fois localisés dans le niveau hh,, I’extension de leur fonction d’onde hors du

puits est beaucoup plus grande que lorsqu’ils sont sur le niveau hh;. La probabilité que les
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trous du niveau hh; soient couplés a des défauts a proximité immédiate du puits est donc plus

forte que la probabilité de couplage des trous du niveau hh. Par ailleurs, 45" est plus grand

que 4;Y , indiquant que les recombinaisons non-radiatives sont plus efficaces dans

I’échantillon STO.

Echantillon Réf Echantillon STO
€2 (266 meV)[" == """ e2 (210 meV) [~ ===="
e1(82 meV)[~==="7 A e1(62 meV)|===== e
0 0
839 meV 918 meV

hh (-757 meV) I ? s6mev  hhi(-856 meV) 7] XL
hhz (-813 meV) = ====" hh; (-898 meV) |= === Y
Ihy (-875 meV) |- ===+ Ih1 (-956 meV) |- === =

Figure IV-17: Diagrammes de bande calculés pour I’échantillon réf et I’échantillon STO

Cette étude montre que le principal canal non-radiatif dans 1’échantillon STO est
associ¢ a I’excitation thermique des trous du niveau hh; vers le niveau hh,, et a leur
recombinaison dans des défauts situés a proximité immédiate du puits (i.e. a une distance de
I’ordre de I’extension de la fonction d’onde hors du puits). Par ailleurs, la présence de
I’épaulement détecté a basse énergie et a basse température sur le spectre PL de 1’échantillon
STO suggere des inhomogénéités de composition du puits, et plus particulieérement la
présence de zones riches en As. Les parois d’inversion et les micromacles, susceptibles de
constituer des zones d’incorporation préférentielle pour 1’As sont probablement a 1’origine de
ces inhomogénéités de composition, ainsi que de 1’efficacité plus grande des mécanismes

non-radiatifs dans 1’échantillon STO.
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IV.3.2) Hétérostructures a puits quantique d'InAsP/InP sur STO/Si(001)

Les ¢études optiques présentées dans la section précédente concernent une
hétérostructure épitaxiée sur substrat de STO(001). Nous avons €pitaxi¢ une hétérostructure
équivalente avec les mémes conditions de croissance sur une couche tampon de STO/Si(001).
Pour évaluer I’effet et le nécessite d’utiliser une couche tampon de STO, nous avons €pitaxié
la méme hétérostructure directement sur Si, sans couche tampon d’oxyde, comme il est

montré a la Figure IV.18. Ces deux échantillons sont étudiés et comparés dans cette section.

Puits SrTiO5/Si Puits Si

InP (001) 100 nm

InAsg 55Po.43 7nm InP (001) 100 nm

InAsg 55Pg.4s 7NM

InP (001) 1 pm

InP (001) 1 pm

Si substrat (001)

Si substrat (oo1)

Figure IV-18 : Schématique représentant les puits quantique épitaxié sur STO/Si et sur Si

IV.3.2.a) Analyse RHEED

Les Figures IV.19(a)-(b) présentent la comparaison des clichés RHEED relevés en fin

de croissance pour les deux échantillons.

Figure IV-19: Diagrammes RHEED obtenus apres le dépét du puits quantique d’InAsP/InP (a)sur STO/Si
(001) (b) sur Si (001) directement
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Pour le puits quantique épitaxi¢ sur STO/Si(001) (puits quantique STO/Si), le cliché
RHEED présente des lignes de diffraction et une reconstruction x4 de la surface d’InP (001),
attestant d’une bonne qualité de la couche épitaxiée et de sa surface. Par contre, pour le puits
quantique épitaxi¢ sur Si (puits quantique Si), le cliché présente des taches de Bragg,

signature d’une trés forte rugosité de la couche épitaxiée.

IV.3.2.b) Analyse par diffraction des rayons X

Des analyses XRD ont ¢ét¢é menées a I’INL par Benoit Gobaut, avec I’aide de José
Pénuelas et Ludovic Largeau (LPN). Le spectre de diffraction X 0-20 de 1’échantillon puits
quantique STO/Si est présenté sur la Figure IV.20. Les pics centrés a 26=46.46° et 69.13°
correspondent aux réflexions 002 du film de STO(001) et 004 du substrat de Si(001),
respectivement. Sur le spectre, on observe un pic plus large centré a 26=63.35°, correspondant
a la diffraction des plans (004) du film d’InP(001). Le pic moins intense a coté du pic InP 004

correspond a la diffraction du puits quantique.

InP 004

STO 002

Intensité (a.u.)
InAsP 004

45 50 55 60 65 70 75
26 (Deg.)

Figure [V-20: Scan 0-26 a la normale de [’échantillon du puits quantique sur STO/Si(001)

Les cartographies du réseau réciproque (RSM) autour des reflexions symétriques
d’InP 004 pour les deux échantillons sont présentées la Figure IV.21. Concernant le puits
quantique STO/Si (Fig.IV.21(a)), on peut observer des pics de diffraction correspondant aux
Si(004), InP(004) et STO(002). Sur la cartographie de 1’échantillon puits quantique Si
(Fig.IV.21(b)), les réflexions InP 004 et Si 004 sont clairement visibles. On note également la
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présence d’un pic supplémentaire a 26=69.5°, correspondant a la diffraction de plans (221) de
I’InP. Ce dernier pic résulte probablement de la présence en forte densité¢ de dislocations
émergentes dans la couche d’InP sur Si '*). De plus, on peut noter que les pics de diffraction
d’InP(004) et de Si(004) ne sont pas alignés, indiquant une assez forte désorientation entre

I’InP et le Si, résultant probablement de la relaxation plastique de 1’InP.
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Figure IV-21: Cartographie dans l’espéce réciproque autour les reflexions symétriques d’InP 004pour (a)
puit quantique sur STO/Si(001) (b) puit quantique sur Si(001)

Les profils 20/w et w extraits de RSM le long des lignes pointillés sur les réflexions

InP 004 des deux échantillons sont présentés la Figure [V.22.

] (a) ] (b)
3 ] 3 ] PQ STO/Si
o o A \L’U_/ .
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Figure IV-22: (a) Scans 20/w des réflexions 004 des deux échantillons (b) Scan w sur les pics InP(004) de
deux échantillons

ez



Clagitre V Coucler et béttrostructones 4 base L' §uitaribes sur oxyder/ s

On peut noter que sur les profils 20/w, les largeurs a mi-hauteur (FWMH) de
I’échantillon STO/Si et 1’échantillon Si sont 0.311° et 0.359° respectivement, a parti de ces
valeur de FWMH, nous avons calculé la distance moyenne D entre deux défaut le long de
I’axe de croissance calculée avec la formule de Scherrer et on a: Dstosi = 26.60nm pour
I’échantillon STO/Si et Dg=26.0lnm pour [’échantillon Si. Ces deux valeurs sont
équivalentes, montrant que la densité de défauts dans les deux échantillons est comparable.
Sur les profils en w, la largeur du pic du puits quantique STO/Si (0.634°) est sensiblement
plus petite que celle du puits quantique Si (1.001°), montrant que la mosaicité de la couche

InP sur STO/Si est beaucoup plus petite que celle de I’InP épitaxié directement sur Si.

Nous avons également effectué les cartographies autours des réflexions asymétriques
d’InP 115 afin d’extraire les paramétres de mailles de I’InP hors plan et dans le plan pour les
deux échantillons. Afin de compenser les effets de tilt des couches épitaxiées, ces
cartographies ont été relevées selon 4 azimuts orthogonaux. De plus, pour les réflexions
asymétriques, nous avons mesur¢ les positions en 20 et o des réflexions 115 et -1-15 de I’InP.
Les parametres de mailles de la couche ont été calculés en considérant les valeurs moyennes

de ces positions pour les différentes cartographies.

La couche d’InP directement épitaxiée sur Si présente un parametre de maille :

ag,=5.867 +0.004 A dans le plan

a,,=5.866 = 0.0017 A hors plan

La couche épitaxiée sur STO/Si présente un parametre de maille :

bg, = 5.867 £ 0.004 A dans le plan

by =5.858+0.0017 A hors plan

InP et le Si présentent des paramétres de maille massifs respectivement de 5.8687 A et
5.431A. De plus, concernant le template STO/Si(001) que nous élaborons, le STO est
completement relaxé sur Si. Le désaccord de maille entre InP et Si est de 8% a température
ambiante, et celui entre InP et STO vaut 6.3%. Dans ces conditions, 1’observation d’une

contrainte en tension pour I’InP épitaxié sur STO/Si (bgy,y<bgyo, ) €St a priori surprenante.
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Ceci est li¢ a la différence entre les coefficients de dilatation thermique de 1I’InP et du Si. Pour
les deux échantillons, I’InP a été déposé a 460°C. Le coefficient de dilatation thermique de

I'InP (B,,) vaut 4.6x10°°C™" et celui du Si (By) vaut 2.6x10°%°C" "% Le substrat de Si

étant bien plus épais que I’InP, et la contribution du STO étant négligeable étant donnée sa
faible épaisseur, I’InP est soumis a une contraction anisotrope pendant la descente en
température apres la croissance : son paramétre de maille dans le plan suit celui du Si, et son

parametre de maille hors plan est piloté par un coefficient de dilatation thermique effectif

B.... qui dépend de ceux de I’InP et du Si (5, et S, ) et vaut ['*!1 :

. 2u
Equation IV-3 : Beor =By~ E (Bs: = Byp)

v = 0.36 étant le coefficient de Poisson de I’InP. Les effets de contrainte thermique masquent
donc les effets de contrainte épitaxiale. Il est cependant possible, afin de révéler les effets de
contraintes épitaxiales, de calculer les parametres de maille de 'InP a la température de

croissance (460°). Ils obéissent a la relation :
Equation IV-4 : a,, = a,, {1 + B 11460 - 20))

avec B = [, pour le paramétre de maille dans le plan, et S=/, . pour le paramétre de

maille hors plan. On trouve ainsi pour les paramétres de maille de I’InP directement épitaxié

sur Si :

ai=5.873+0.004 A

al’=5.883+0.0017 A
pour I’InP épitaxié sur STO/Si :

ast =5.874+0.004 A

alst =5.875+0.0017 A

A 460°C, I'InP présente un paramétre de maille massif de 5.880 A. En tenant compte des

erreurs de mesure, I’InP épitaxié sur STO/Si est complétement relaxé (acsy, , = agp~ 5.880A),
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alors que I’InP directement épitaxié sur Si est toujours légerement contraint en compression

(ai®>ai’)). Ceci est lié a la différence d’accommodation du paramétre de maille pour les

deux échantillons : sur STO, I’InP prend son paramétre de maille massif dés le début de la
croissance, alors que sur Si, il est initialement contraint et relaxe progressivement, ce qui
conduit a la détection d’une légere contrainte en compression dans la couche de 500nm

d’épaisseur.

IV.3.2.c) Analyse par photoluminescence

Les spectres de photoluminescence relevés a 300K du puits quantique sur STO/Si(001)

et sur Si(001) ont comparés sur la Figure IV.23.
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Figure IV-23: Spectres de PL relevés a 300K du puits quantique InAsP/InP sur STO/Si(001) et sur Si (001)

Pour le puits quantique STO/Si, un pic intense centré a 0.78 eV est détecté. Il présente
une largeur & mi-hauteur (FWMH) de 57meV, comparable a celle obtenue pour le puits
épitaxié sur substrat de STO discuté dans les sections précédentes, et a celle observée pour un
puits épitaxié sur substrat d’InP. Pour le puits quantique Si, un pic faible et trés bruité est
détecté¢ a 0.82 eV, a condition de pousser le gain de détection au maximum. Ce pic ne peut
pas étre attribué avec certitude au puits quantique, et peu également résulter de la

photoluminescence du substrat de silicium.
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IV.3.2.d) Conclusion

Les analyses détaillées présentées ci-dessus montrent 1’intérét d’utiliser un buffer de
STO pour intégrer des hétérostructures III-V sur Si : le puits quantique épitaxié¢ sur STO/Si
présente une qualité cristalline et optique bien supérieure a celle du puits épitaxi¢ sur Si
directement sans couche tampon d’oxyde. Les principaux défauts détectés dans la structure
sont des macles, essentiellement formée lors de I’étape de coalescence des ilots, au début de la
croissance. Ces résultats encourageants nous poussent a poursuivre I’étude de cette stratégie
d’intégration, et nous présenterons dans les perspectives de ce manuscrit quelques pistes pour

améliorer encore la qualité des couches intégrées.

IV.3.3) Vers la réalisation d"un laser a microdisque

Un laser a microdisque contenant un puits quantique InP/InAsP sur STO(001) a été
également réalisé. Le microdisque a une €paisseur totale de 1um et un diamétre de 10um. Il
contient un puits quantique, centré dans la structure, et émettant a 1140nm a température
ambiante. Une cartographie de PL de ce microdisque, relevée a 300K sous faible puissance

d’excitation est présentée sur la Figure 1V.24.

Position (um)
0 10 20 30 40 50
1

Microdisque
A=1140nm

Figure IV-24. Cartographie de photoluminescence relevée a 300K sous faible puissance d’excitation.
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La Figure IV.25 montre une image infrarouge du microdisque pompé optiquement a
300K en quasi-continu. La forme annulaire de la zone éclairée indique que la lumicre émise

par le microdisque est guidée par des modes de galerie.

Figure IV-25 : Image infrarouge du microdisque pompe optiquement a 300K en quasi-continu

Le spectre d’émission du microdisque relevé a la température ambiante sous pompage
quasi continu est présenté la Figure IV.26. On peut observer que le microdisque lumineuse a
température ambiante et que la lumiere émise est guidée dans les modes de galerie du

résonateur (structuration de la photoluminescence par les modes de galerie de la structure).
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Figure IV- 26 : Spectre d’émission du microdisque relevé a 300K sous pompage quasi continu.
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Néanmoins, le seuil laser n’a pas pu étre atteint, méme au maximum de la puissance
de pompe : une partie des porteurs injectés lors du pompage se recombinent non-radiative
dans les défauts que constituent les parois des domaines et les macles décrites plus haut, ce
qui augmente la densité de porteurs de seuil du laser et induit un échauffement de la structure.
Par ailleurs, la présence de ces parois des domaines réduit la longueur de diffusion des
porteurs dans 1’InP, ce qui réduit dans le puits quantique 1’efficacité d’injection des paires
¢lectrons-trous. Pour palier a ces difficultés, il est bien entendu nécessaire d’améliorer la
qualité structurale du matériau. La structure du microdisque peut également étre optimisée, en
réduisant notamment son épaisseur afin d’optimiser I’injection des porteurs dans le puits
quantique. De plus, en fabriquant le microdisque par lithographie électronique (et non par
lithographie optique comme c’est le cas pour cette structure), cela peut permettre de réduire la

rugosité des flancs et par conséquent les pertes de la structure.

IV.4) Conclusion

Nous avons réalisé¢ une étude de la croissance de couches InP bidimensionnelles sur
des couches tampon d’oxyde/Si en adoptant une stratégie en 3-étapes pour trois systemes :
InP(111)/STO(001), InP(100)/STO/Si(001) et InP(111)/Gd,05/Si(111). Les résultats ont
permis de montrer que la couche InP(001) épitaxiée sur STO/Si(001) présente une bonne
qualité cristalline et de surface, mais contient une forte densité de macles. La présence de
domaines d’inversion d’une extension de I’ordre du um a également été¢ mise en évidence. En
comparant les propriétés optiques d’un puits quantique d’InAsP/InP épitaxié¢ sur STO(001)
avec d’un puits quantique similaire épitaxi¢ sur InP(001), nous avons pu observer que ces
défauts structuraux dans la couche InP sont susceptibles de constituer des zones
d’incorporation privilégiée pour des atomes As, ce qui résultent en une inhomogénéité de
composition, mais également en la dégradation des mécanismes non-radiatifs. En
comparaison avec un puits épitaxié¢ sur Si directement, le puits épitaxié sur STO/Si présente
une surface plus lisse. La densit¢ de macles est forte dans cet échantillon, mais 1’activité
¢lectronique de ces défauts est bien plus faible que celles des dislocations présentes dans la

couche directement épitaxiée sur sur Si, comme le montre nos analyses de PL.
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Conclusion générale

Notre stratégie durant ce travail de thése a été de se concentrer d’une part sur I’étude
de I’effet de 1’hétérogénéité chimique et cristallographique entre les semiconducteurs et les
oxydes sur I’épitaxie, et d’autre part sur 1’optimisation des conditions de croissance
permettant d’épitaxier de couches semiconductrices de bonne qualité sur oxyde/Si, et
finalement sur la réalisation des composants optoélectroniques a base de couches

semiconductrices épitaxiées sur oxyde/Si.

Notre étude s’est d’abord focalisée sur les premiers stades de croissance de III-V sur
oxyde. Nous avons vu que les ilots semiconducteurs se forment directement sur oxydes sans
couche de mouillage, suivant le mode de croissance de Volmer-Weber. L’angle de contact de
ces ilots étant ¢levé, signe d’une énergie d’interface élevée. De plus, nous avons démontré que
les ilots croissent avec leur parametre de maille massif dés la germination et qu’aucun défaut
é¢tendu n’est détect¢ dans les filots, malgré les forts volumes et les forts désaccords
paramétriques mis en jeu. Ceci a pu s’expliquer parce que toute la différence du paramétre de
maille est entiérement accommodée par un réseau de dislocations interfaciales. Ce type
d’accommodation du désaccord paramétrique est extrémement intéressant car il permet

d’envisager d’intégrer des matériaux III-V et Ge sur oxyde/Si par épitaxie directe.

Par ailleurs, nous avons vu que les paramétres de croissance joue un role prépondérant
dans la compétition entre 1’orientation (001) et I’orientation (111) pour les systemes (InP,

GaAs, Ge)/STO(001). Ainsi :

o Les semiconducteurs sont orientés (111) sur STO(001) non reconstruit, et orientés (100)

sur STO(001) reconstruit (2x1).

o Les faibles pressions d’¢léments V favorisent 1’orientation (001) et empéchent

I’orientation (111)

o Les semiconducteurs s’orientent (100) a haute température et (111) a basse température.
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Ces observations ont pu étre expliquées par la compétition entre les liaisons III-O et

liaisons I1I-V.

La seconde partie de ce travail a porté sur I’optimisation des conditions de croissance
en vue de faire coalescer des 1lots d’InP sur STO/Si(001) pour former des couches 2D. Nous
avons développé une stratégie en 3-étapes afin d’obtenir une couche InP plane sur
STO/Si(001). On a pu observer que l’orientation de I’InP agit directement sur la qualité
structurelle et surfacique des couches coalescées: lorsque I’InP est orienté (100) sur
STO(001), les 1lots coalescent parfaitement, lorsque 1I’InP est orienté (111) sur STO (001), les
ilots ne coalescent pas. La couche d’InP(001) coalescée sur STO/Si(001) est aussi
parfaitement lisse (RMS=0.8nm), et présente une bonne qualité structurale. Cependant, il

subsiste dans la couche des défauts tels que des macles et des parois d’inversions.

Nous avons réalisé un puits quantique d’InAsP inséré dans une matrice d’InP épitaxiée
sur une template de STO/Si(001). Les analyses de diffraction X montrent que le puits €pitaxié
sur STO/Si est completement relaxé alors que le puits épitaxié sur Si est Iégérement contraint.
De plus, le puits sur STO/Si présente une qualité cristalline et optique bien supérieure a celle

d’un puits équivalent directement épitaxié sur Si.
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Perspectives

Les études relatées ici montrent 1’intérét d’utiliser une couche tampon d’oxyde pour
I’intégration monolithique de semiconducteurs III-V sur Silicium. Quelques perspectives a

ces travaux sont présentées dans la suite :

Mouillage du semiconducteur sur oxyde

Le mouillage du semiconducteur sur I’oxyde lors du premier stade de croissance agit
directement sur la qualité de la couche épitaxiée. Il devient donc nécessaire de développer des
stratégies permettant de maximiser le mouillage du semiconducteur, 1’idéal étant d’obtenir un
mouillage 2D. Ceci permettrait en particulier de fortement réduire la densité de macles dans
les échantillons, ces derniéres se formant essentiellement lors de la phase de coalescence des
ilots initialement formés. Nous avons vu que pour favoriser le mouillage, il faut augmenter
I’énergie de surface du substrat, réduire I’énergie du matériau en croissance ou réduire
I’énergie d’interface. Des études concernant la préparation de la surface de 1’oxyde et le
controle de ses reconstructions pourrait étre d’un réel apport. De plus, I’effet de ’hydrogene
utilisé en traitement de surface ou pendant la croissance pourrait étre étudiée. Nous pourrions
également proposer 1’utilisation de surfactants (antimoine, bore, thallium) pour favoriser le
mouillage. Enfin, nous envisagerons d’utiliser d’autres templates d’oxydes pérovskites de
plus grand parametre de maille, permettant de réduire le désaccord de maille et de favoriser le

mouillage

Compréhension des propriétés de I’interface

La formation de I’interface conditionne la plupart des propriétés structurales du
semiconducteur et détermine en particulier sa qualité cristalline, mieux comprendre les
propriétés physiques des interfaces semiconducteur/oxyde et leur impact sur les mécanismes
de croissance nous parait donc essentiel. Nous pourrions mener dans un premier temps des
études sur les propriétés cristallographiques des interfaces par analyses XRD et TEM, mais
¢galement des études sur les propriétés chimiques par analyses XPS et TEM. Cette étude est
menée dans le cadre de la thése de Benoit Goubaut. (INL). En complément, le développement

de mod¢les adaptés aux interfaces semiconducteurs/oxydes permettrait de mieux comprendre
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Perspectives

I’origine physique des propriétés structurales. Cette étude est collaborée avec Isabelle Devos

(IEMN/ISEN).

Analyse de la germination et de la propagation des défauts

En effet, nous avons vu que le systtme semiconducteurs/oxydes favorise une
croissance multidomaine, du fait de la forte énergie d’interface et du mode d’accommodation
spécifique. Lors de la coalescence des 1lots semiconducteurs 3D, des défauts (macles et parois)
sont susceptibles de se former a la jonction entre deux différents domaines. La nature
structurale et I’activité électrique de ces défauts dépendent en outre de I’orientation relative
des deux domaines. Nous proposons donc la caractérisation des défauts, sur la base
d’expériences de diffraction a rayons X et de microscopie électronique en transmission. Ces
¢tudes auront pour but de d’identifier I’origine de leur formation et leur mode de propagation
a travers la structure. L’impact de la configuration interfaciale, du mouillage et des conditions

de croissance pourrait étre plus spécifiquement analys¢.

Vers les applications

Afin d’évaluer la pertinence de la voie oxydes pour I’intégration de semiconducteurs
sur Si, il faudrait réaliser et caractériser des hétérostructures a destination de la
microélectronique et de I’optoélectronique. Dans le domaine de la microélectronique, ’INL a
déja initi¢ une collaboration avec 'IMEC visant a évaluer les propriétés €lectroniques du Ge
et des III-V intégrés sur oxyde/Si. Dans le domaine de I’optoélectronique, des microsources
laser a base de III-V/oxyde/Si en collaboration avec 1’équipe photonique de I’INL sont en

cours de fabrication. Cette ¢tude est menée dans le cadre de la thése de Azza Chettaoui (INL).
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Monolithic integration of semiconductor III-V and Ge on Si by using
crystalline oxide buffers

Thesis Abstract

The monolithic integration of III-V semiconductors and Ge on Si is a major issue of
heteroepitaxy that gave rise to extensive researches for over twenty years. Firstly because it allows
combining the optoelectronic functionalities with industry standard CMOS, which can replace the
metal interconnects by optical interconnects in integrated circuits. Moreover, the integration of III-V
semiconductors or Ge on Si would significantly reduce the manufacturing cost of solar cells for the
niche space market.

The direct heteroepitaxy of III-V semiconductor on Si is difficult because of the great lattice
mismatch and different thermal expansion coefficient between these materials. Various methods have
been proposed in the last twenty years, especially, the solutions based on sticking technologies such as

‘Smart Cut ™

offer excellent results, but is limited by its less flexibility and higher cost.

The objective of this thesis is to propose a solution that consists in integrating monolithically
III-V semiconductors on Si by using the buffer layers of oxides. We have firstly demonstrated
theoretically and experimentally that for the systems semiconductor/oxide, the semiconductor grows
with his lattice parameter from the beginning of the growth and doesn’t contain any defaults
associated with the plastic relaxation, the difference of the lattice parameter is fully accommodated by
the interfacial dislocations, thus, it’s a priori possible to obtain a flat 2D layer of semiconductor/oxide
by the coalescence of the islands without extended defects, presenting the lattice parameter of the
semiconductor from the beginning of the growth, providing that no defect is formed during the
coalescence of islands.

The second part is dedicated to the coalescence of islands for the system InP/SrTiOs/Si, a 3-
step strategy was used to favor the coalescence of islands InP on SrTiOs/Si, the coalesced InP layer
shows good crystalline quality and excellent surface quality. However, we observed the presence of
defects, including anti-phase boundaries and microtwins. Despite these defects in the layer, we have
realized a quantum well InP/InAsP grown on SrTiO;/Si, it presents a better quality crystal and optical

compared with a reference quantum well InP/InAsP that grows directly on Si.

Keywords

III-V semiconductor, InP, GaAs, High-K oxides, SrTiO3;, Gd,O;, molecular beam epitaxy (MBE),
crystalline, quantum well, microdisc, RHEED, AFM, XRD, TEM



Intégration monolithique de semiconducteur III-V et de Ge sur Si en utilisant des
buffers d’oxydes cristallins

Résumeé de these

L’intégration monolithique de matériaux III-V ou Ge sur Si est un enjeu majeur de
I’hétéroépitaxie qui a donné lieu a de nombreuses recherches depuis plus de vingt ans. Car
premiérement, il permet de combiner des fonctionnalités optoélectroniques au standard industriel
CMOS, cela peut remplacer des interconnexions métalliques par des interconnexions optiques dans les
circuits intégrés. De plus, le procédé d’intégration de semiconducteurs III-V ou de Ge sur Si
permettrait de réduire sensiblement le colit de fabrication des cellules solaire pour le marché de niche
du spatial.

L’hétéroépitaxie directe de tels matériaux sur Si n’est pas aisée du fait du fort désaccord de
maille et du différent coefficient de dilatation thermique entre ces matériaux. Plusieurs méthodes ont
¢été proposés au cours des 20 derniers, notamment les solutions reposant sur des technologies de report
telle que ‘Smart Cut ™, ‘GEOI condensation’ donnent d’excellents résultats, mais n’offre pas autant
de souplesse qu’une technologie d’hétéroépitaxie, et induit des colits nettement supérieurs.

L’objectif de cette thése est de proposer une solution qui consiste a intégrer de fagon
monolithique des semiconducteurs III-V sur Si en utilisant des couches tampons des oxydes. Nous
avons tout d’abord montré de manicére théoriquement et expéritalement que pour les systémes
semiconducteur/oxyde, le semiconducteur croit avec son paramétre de maille massif dés le début de
croissance et ne contient pas de défaut entendus associé a la relaxation plastique, la différence de
paramétre de maille est entiérement accommodée par un réseau de dislocation interfacial. Il est donc a
priori possible d’obtenir une couche 2D plane de semiconducteur/oxyde par la coalescence des ilots
sans défauts étendus, présentant le paramétre de maille massif du semiconducteur dés le début de la
croissance, a condition qu’aucun défaut ne soit formé lors de la coalescence des lots.

La deuxiéme partie est dédiée a la coalescence des ilots pour le systéme InP/SrTiO,/Si, une
stratégie de 3-étape a été utilisé pour favoriser la coalescence des ilots InP sur SrTiOs, la couche InP
coalescée présente une trés bonne qualité structurale et surfacique. Cependant, nous avons observé la
présence de défauts, notamment des micromacles et des parois d’inversion. Malgré ses défauts dans la
couche, nous avons réalisé le puits quantique InP/InAsP épitaxié sur SrTiOs/Si, il présente une
meilleure qualité cristalline et optique comparé avec un puits quantique référence InP/InAsP qui est

épitaxié directement sur Si.
Mots Clés

Semiconducteur III-V, InP, GaAs, Oxydes high-K, SrTiO;, Gd,0O;, épitaxie par jets moléculaires
(EIM), cristallin, puits quantique, microdisque, RHEED, AFM, XRD, TEM.
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